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Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Mikrostruktur, magnetische Mikrostruktur 
und magnetische Eigenschaften von Sintermagneten auf Nd2Fe14B-Basis und von 
warmumgeformten Magneten auf Nd2Fe14B-Basis und Pr2Fe14B-Basis systematisch 
untersucht. Dabei stand die Klärung des Zusammenhangs zwischen der magnetischen 
Mikrostruktur und der Ausrichtung der Kristallite sowohl in Sintermagneten als auch in 
feinkristallinen, warmumgeformten Magneten im Mittelpunkt der Arbeit. Damit sollte ein 
besseres Verständnis der magnetischen Wechselwirkungen zwischen den Kristalliten 
innerhalb beider Magnettypen erreicht werden. 
Für diese Untersuchungen wurden isotrope und hoch texturierte Sintermagnete sowie 
warmumgeformte Magnete herangezogen. Die Sintermagnete wurden von der 
Vacuumschmelze GmbH & Co. KG angefertigt. Die warmumgeformten Magnete wurden 
aus kommerziellen MQU-F und MQU-F4-4 Pulvern der Firma Magnequench Inc. durch 
Heißpressen und anschliessende Warmumformung im IFW Dresden hergestellt. Für die 
warmumgeformten Magnete wurden unterschiedliche Texturgrade durch Variation des 
Umformgrades eingestellt und danach durch magnetische Messungen quantitativ 
bestätigt. 
EBSD (electron backscatter diffraction) wurde zum ersten Mal für die quantitative 
Analyse der Textur sowohl für die Sintermagnete als auch für einen warmumgeformten 
Magneten mit einem Umformgrad von 1,44 erfolgreich eingesetzt. Der isotrope 
Sintermagnet weist eine regellose Orientierung der Kristallite auf. Im Falle der 
anisotropen Sintermagnete wurde die maximale Abweichung der kristallographischen 
[001] Richtung der Körner von der globalen Texturachse innerhalb der untersuchten 
Fläche (250×170 µm2) auf 30° abgeschätzt. Im Vergleich dazu hat der warmumgeformte 
Magnet mit dem höchsten Umformgrad eine Abweichung von 15°. Die Polfiguren des 
hoch texturierten Sintermagneten bzw. warmumgeformten Magneten zeigen eine stark 
ausgeprägte [001] Fasertextur. 
Die magnetische Mikrostruktur der Sintermagnete ist mit der Ausrichtung der Kristallite 
korreliert. Die Domänenstruktur der hoch texturierten Sintermagnete wies auf eine starke 
magnetische Wechselwirkung zwischen den Kristalliten hin. Aus einer Analyse der 
Mikrostruktur wurde abgeleitet, dass eine Nd-reiche Korngrenzphase mit einer Dicke von 
etwa 10 nm in den Sintermagneten vorliegt. Diese Phase unterdrückt die 





Um die magnetische Mikrostruktur der warmumgeformten Magnete mit 
unterschiedlichem Umformgrad besser zu verstehen, wurde zuerst eine systematische 
Analyse der Mikrostruktur vorgenommen. Die Analyse der Bruchfläche der 
warmumgeformten Magnete zeigt, dass sich mit steigendem Umformgrad die Form der 
Kristallite von einer globulitischen zu einer plattenförmigen ändert. Dabei wird eine 
kontinuierliche Verbesserung der Ausrichtung der Körner mit steigendem Umformgrad 
festgestellt. Wie im Falle der Sintermagnete liegt eine Nd- bzw. Pr-reiche 
Korngrenzenphase in den warmumgeformten Magneten vor. Das war für die Magnete 
aus MQU-Material schon aus Vorarbeiten am IFW Dresden bekannt. Für die Magnete auf 
Pr2Fe14B-Basis wurde diese Korngrenzenphase mit Hilfe der Transmissionselektronen-
mikroskope im Rahmen dieser Arbeit untersucht.  
Die quantitative Analyse der Texturentwicklung für die warmumgeformten Magnete auf 
Nd2Fe14B-Basis wurde mit Hilfe von sowohl magnetischen Messungen als auch der 
Röntgenbeugung durchgeführt. Dabei wurde in Proben mit vergleichbarem Umformgrad 
eine gute Übereinstimmung der mit beiden Methoden ermittelten Textur festgestellt. 
In den Heißpresslingen und den warmumgeformten Magneten auf Nd2Fe14B-Basis und 
Pr2Fe14B-Basis wurden Wechselwirkungsdomänen mit Hilfe von Magnetkraftmikroskopie 
nachgewiesen. Die magnetische Mikrostruktur der warmumgeformten Magnete zeigt eine 
starke Abhängigkeit vom Umformgrad. Die Wechselwirkungsdomänen sind immer größer 
als die einzelnen Kristallite. Eine signifikante Änderung der magnetischen Mikrostruktur 
wurde in Magneten mit einem Umformgrad von 0,97 bzw. 0,7 für MQU-F bzw. MQF-F4-4 
Material beobachtet. Ab diesen Umformgraden weisen die Magnete lange, stark 
ausgeprägte Wechselwirkungsdomänen auf. Die Breite der Wechselwirkungsdomänen 
wächst für die Magnete mit dem höchsten Umformgrad auf bis zu 1 µm an. 
Die Bildung der Wechselwirkungsdomänen in warmumgeformten Magneten wurde auf 
magnetostatische Wechselwirkung zurückgeführt. Das wurde mit Hilfe der Wohlfarth-
Analyse der Remanenzverhältnisse bestätigt. Dabei hat sich herausgestellt, dass die 
magnetostatische Wechselwirkung sehr effektiv ab einem hohen Umformgrad für beide 
Materialien wird. Es wurde abgeleitet, dass die Bildung der Wechselwirkungsdomänen 
nicht von der Zusammensetzung der Magnete abhängt, sondern mikrostrukturspezifisch 
ist. Ein Modell der Ketten-Bildung wurde angewandt, um die magnetische Mikrostruktur 
der warmumgeformten Magnete zu beschreiben. 
Die magnetische Mikrostruktur der Magnete auf Pr2Fe14B-Basis zeigte 
Multidomänenkörner bereits nach der Warmumformung. Das wurde auf eine inhomogene 




zusätzliche Wärmebehandlung wurde die Mikrostruktur gezielt geändert, um die 
Änderung der magnetischen Mikrostruktur und dementsprechend der magnetischen 
Wechselwirkungen zwischen Kristalliten zu untersuchen. Nach der Wärmebehandlung 
hat die Analyse der Mikrostruktur bzw. magnetischen Mikrostruktur der feinkristallinen, 
warmumgeformten Magnete auf Nd2Fe14B-Basis und Pr2Fe14B-Basis gezeigt, dass ein 
ungleichmäßiges Kornwachstum vorliegt. Dieses Kornwachstum beeinträchtigt stark die 
magnetischen Eigenschaften, vor allem die Koerzitivfeldstärke, die mit längerer 
Glühdauer stark abnimmt. Außerdem schwächt das ungleichmäßige Kornwachstum die 
magnetostatische Wechselwirkung zwischen Kristalliten, was durch eine Wohlfarth-
Analyse nachgewiesen werden konnte. 
Die Untersuchung der magnetischen Mikrostruktur sowohl der Sintermagnete als auch 
der warmumgeformten Magnete auf Nd2Fe14B-Basis unterhalb der Temperatur des 
Spinumorientierungsüberganges der Nd2Fe14B-Phase zeigte, dass die Sintermagnete 
eine neue magnetische Mikrostruktur mit einer in Bezug auf Änderungen der 
magnetischen Anisotropie spezifischen Verteilung der Domänenwände aufweisen. Im 
Gegensatz dazu ändern sich die Wechselwirkungsdomänen in einem warmumgeformten 
Magneten unterhalb der Temperatur des Spinumorientierungsüberganges nicht, was auf 
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Einleitung 
Magnetismus als Phänomen ist seit Jahrtausenden bekannt, verbunden mit einer 
Faszination von der Anziehungskraft zwischen einem Magnetstein aus Magnetit (Fe3O4) 
und Eisenstücken. Die Ausrichtung eines Magnetsteins im Magnetfeld der Erde wurde 
vor mehr als 2000 Jahren in China erstmals beobachtet und als Kompass genutzt. Dabei 
wurden diese Kräfte als magisch bezeichnet und den Göttern zugeschrieben. Erst mit 
den Arbeiten des italienischen Mathematikers Girolamo Cardano (Jerôme Cardin) 1551 
wurde zwischen statischer Elektrizität und Magnetismus unterschieden. Dies wurde ihm 
klar, als er sah, dass Bernstein nur leichte Materialien wie Federn, Kork und Stroh anzog, 
Magnetstein hingegen nur Dinge aus Eisen wie Nadeln oder Nägel. Im Folgenden sorgte 
die Arbeit „De Magnete" von William Gilbert für weitere Fortschritte in der Wissenschaft. 
Dieses Werk gab zum ersten Mal eine rationale Erklärung für die mysteriöse Eigenschaft 
der Kompassnadel, sich in Nord-Süd-Richtung auszurichten: Die Erde selbst ist 
magnetisch.  
Erst im 20. Jahrhundert wurde der Magnetismus systematisch erforscht und, noch 
wichtiger, verstanden. Dabei wurden magnetische Werkstoffe für viele technische 
Anwendungen eingesetzt. Mit Entwicklung neuer magnetischer Legierungen und 
neuartiger Anwendungen entstand die Notwendigkeit, sie zu unterscheiden, sodass die 
Bezeichnung „hartmagnetische" und „weichmagnetische" Werkstoffe daraus hervorging. 
Das wesentliche Merkmal eines weichmagnetischen Werkstoffes ist seine leichte 
Magnetisierbarkeit und eine hohe magnetische Flussdichte. Weichmagnete werden in 
Transformatoren und Elektromotoren zur Bündelung und Führung des magnetischen 
Flusses eingesetzt. Im Gegensatz dazu lässt sich ein Hartmagnet durch eine möglichst 
große, dauerhafte Magnetisierung, beständig auch in äußeren Magnetfeldern, 
charakterisieren. Darum nennt man solche Hartmagnete auch Dauermagnete. Die 
meisten Anwendungen von Dauermagneten findet man dort, wo statische Magnetfelder 
verlangt werden, wie z.B. in Elektromotoren, Statoren, Generatoren und Aktoren. Einige 
hartmagnetische Legierungen (z.B. auf CoPtCr-Basis) finden Einsatz in der 
Datenaufzeichnung bzw. –speicherung. Dabei spielen die hohe 
Sättigungsmagnetisierung und das Energieprodukt, das ein Maß für die gespeicherte, 
magnetische Energiedichte eines Magneten darstellt, die entscheidende Rolle für den 
Einsatz derartiger Werkstoffe. 
Mit Entdeckung der hartmagnetischen Seltenerd-Übergangsmetall-Verbindungen in 




der Dauermagnete, weil deren Energieprodukt weitaus höher lag als das der bis dahin 
bekannten Dauermagnete (Magnete auf Al-Ni-Co-, Fe-Cr-Co-Basis). Zunächst wurden 
Magnete aus dem binären System Sm-Co entwickelt [Strnat67]. Ein weiterer Fortschritt in 
der Entwicklung der neuen magnetischen Werkstoffe wurde mit der Entdeckung der 
kostengünstigeren NdFeB-Legierungen gemacht. Auf deren Basis konnte das 
Energieprodukt nochmals stark verbessert werden [Sagawa84, Croat84]. Damit war der 
Weg für eine Miniaturisierung von Bauteilen und Geräten unter Einsatz der neuen 
Hochleistungsdauermagnete geöffnet. 
In intermetallischen Verbindungen der 3d-Übergangsmetalle mit den 4f-
Seltenerdelementen vereinigen sich die großen magnetischen Momente der 3d-
Elemente, wie z.B. Fe und Co, mit den beachtlichen Momenten und der großen 
magnetischen Anisotropie der Seltenerdelemente, wobei maximale technische Effekte oft 
bei den Verbindungen auftreten, die reich an 3d-Metallen sind (z.B. SmCo5, Nd2Fe14B) 
[Jahn00]. Dabei wurden nicht nur konventionelle Herstellungsverfahren (wie z.B. Sintern, 
Rascherstarren) für die Produktion der massiven hartmagnetischen Werkstoffe, sondern 
auch neuartige Verfahren (wie z.B. mechanisches Legieren [Schultz87] und 
wasserstoffgestützte Methoden [Takeshita89, Gutfleisch94]) eingesetzt. Mit 
unterschiedlichen Herstellungsverfahren lassen sich spezifische Mikrostrukturen 
einstellen und dementsprechend die extrinsischen magnetischen Eigenschaften 
variieren. Dabei sind die drei wichtigsten Kenngrößen (Remanenz Jr, Koerzitivfeld Hc und 
maximale magnetische Energiedichte (BH)max) eines hartmagnetischen Werkstoffes 
extrinsische magnetische Eigenschaften, d.h. sie ergeben sich aus dem Zusammenspiel 
von Mikrostruktur des Magneten und intrinsischen magnetischen Eigenschaften der 
konstituierenden Phasen. Im Wesentlichen soll die Mikrostruktur eines Magneten die 
Energiebarriere gewährleisten, um einen permanent magnetisierten (hochkoerzitiven) 
Zustand zu bewahren [Coey96]. 
Unter den intrinsischen Eigenschaften versteht man die von der Mikrostruktur 
unabhängigen Eigenschaften der im Werkstoff vorhandenen Phasen, z.B. die 
Sättigungspolarisation Js, das Anisotropiefeld HA und die Curietemperatur Tc. Was die 
intrinsischen Eigenschaften der Hochleistungsdauermagnete auf (Nd,Pr)2Fe14B-Basis 
betrifft, weist z.B. die Nd2Fe14B-Phase eine relativ hohe Sättigungspolarisation 
(Js = 1,62 T) und eine sehr starke einachsige Kristallanisotropie (K1 = 4,9 MJ/m3).  
Im Allgemeinen wird bei der Optimierung der Mikrostruktur der Magnete hauptsächlich 
auf eine Verbesserung der extrinsischen Eigenschaften, Korrosionsbeständigkeit usw. 




Phase, um hohe Remanenzwerte der Magnete auf NdFeB-Basis zu erreichen. Diese 
Voraussetzung ermöglicht eine effiziente Anwendung der Hochleistungsdauermagnete. 
In dieser Arbeit wird die Korrelation zwischen Mikrostruktur, magnetischer Mikrostruktur 
und magnetischen Eigenschaften der Hochleistungsdauermagnete auf (Nd,Pr)2Fe14B-
Basis untersucht. Diese Untersuchungen verlangen geeignete 
Charakterisierungsmethoden, die eine Auflösung im nm Bereich gewährleisten, z.B. 
Transmissionselektronenmikroskopie, hoch auflösende Rasterelektronenmikroskopie, 
Magnetkraftmikroskopie. Diese Methoden (Kapitel 3) helfen in Verbindung mit 
konventionellen Charakterisierungsverfahren (z.B. Kerr-Mikroskopie, Messungen der 
magnetischen Eigenschaften) die Zusammenhänge zwischen der Mikrostruktur bzw. der 
magnetischen Mikrostruktur und den makroskopischen magnetischen Eigenschaften der 
Hochleistungsdauermagnete besser zu erfassen. Dabei können diese Untersuchungen 
bei einer Aufklärung der innerhalb eines Magneten herrschenden, magnetischen 
Wechselwirkungen helfen. 
Die im Mittelpunkt dieser Arbeit stehenden Untersuchungen der magnetischen 
Mikrostruktur werden für NdFeB-Sintermagnete (Kapitel 4) und warmumgeformte 
Magnete auf (Nd,Pr)2Fe14B-Basis (Kapitel 5) durchgeführt. Die magnetische Mikrostruktur 
ist ein Teil der Mikrostrukturbeschreibung eines magnetischen Werkstoffes und spiegelt 
die Verteilung der magnetischen Momente innerhalb dieses Werkstoffes wider 
[Hubert98]. Dabei wird die Betrachtungsweise von einer Skala der makroskopischen, 
magnetischen Eigenschaften auf eine feine Skala des Mikromagnetismus versetzt. Z.B. 
stellen die Körner eines Sintermagneten einkristalline Bereiche dar. Allerdings werden 
diese einkristallinen Körner in mehrere Domänen im thermisch entmagnetisierten 
Zustand unterteilt. Dementsprechend betrachtet man nicht das Koerzitivfeld des 
Magneten, sondern das Ummagnetisierungsverhalten eines herausgegriffenen Korns 
(Domänenwandbewegung, Keimbildung des Bereiches umgekehrter Magnetisierung). 
Diese Prozesse weichen sehr stark vom Ummagnetisierungsprozess des 
Gesamtmagneten ab, da einzelne Kristallite aufeinander magnetische Wechselwirkungen 
ausüben. 
Die in Kapitel 4 untersuchten Sintermagnete auf Nd2Fe14B-Basis sind die in der 
Technik oft eingesetzten Hochleistungsdauermagnete, wobei diese Magnete ein sehr 
hohes Energieprodukt auf Grund der intrinsischen Eigenschaften und durch eine 
sorgfältige Optimierung des Herstellungsprozesses aufweisen können [Rodewald04]. Die 
Textur als wesentliches Merkmal der Mikrostruktur kann mit Hilfe einer Vielzahl von 




Eigenschaften [Tenaud87, Walker91]. Die in den letzten 15 Jahren entwickelte EBSD-
Technik (electron backscatter diffraction) vereint in sich die Möglichkeiten der Textur- und 
Mikrostrukturanalyse. Sie ist nicht nur besonders interessant für eine feine Optimierung 
des Herstellungsprozesses von Dauermagneten, sondern auch für die Korrelation 
zwischen der lokalen Textur, der Mikrostruktur und einer Domänenstruktur, um die 
Mechanismen der magnetischen Wechselwirkungen innerhalb eines Sintermagneten 
aufzuklären. Diese Kenntnisse sollen im folgenden auf feinkristalline, warmumgeformte 
Magnete übertragen werden, um deren Domänenstruktur besser zu verstehen. Dafür 
werden die Mikrostruktur und die magnetischen Eigenschaften der Magnete mit 
unterschiedlichem Texturgrad in Kapitel 5 systematisch charakterisiert. Dabei werden die 
in den warmumgeformten Magneten herrschenden, magnetischen Wechselwirkungen 
zwischen den Kristalliten mittels der Wohlfarth-Analyse untersucht.  
Auf Grund des Spinumorientierungsüberganges können Magnete auf Nd2Fe14B-Basis 
für eine Anwendung bei tiefen Temperaturen nur eingeschränkt eingesetzt werden. Im 
Vergleich dazu, zeigt die Pr2Fe14B-Phase keinen Spinumorientierungsübergang, weist 
aber ansonsten vergleichbare, intrinsische magnetische Eigenschaften auf. Deshalb 
werden die Mikrostruktur, die magnetische Mikrostruktur und die extrinsischen 
Eigenschaften nicht nur für feinkristalline, warmumgeformte Magnete auf Nd2Fe14B-
Basis, sondern auch für Magnete auf Pr2Fe14B-Basis in Kapitel 5 betrachtet. In Kapitel 6 
schließlich werden die Änderungen der magnetischen Mikrostruktur der Sintermagnete 
und feinkristallinen, warmumgeformten Magnete auf Nd2Fe14B-Basis bei tiefen 
Temperaturen untersucht. 
Abschließend werden in Kapitel 7 Zusammenhänge zwischen der magnetischen 
Mikrostruktur und der Mikrostruktur sowohl der Sintermagnete als auch der 
warmumgeformten Magnete diskutiert. 
2. Grundlagen 
2.1. Textur in polykristallinen Werkstoffen 
Viele Eigenschaften in einem Werkstoff sind anisotrop, d.h. in verschiedenen 
Richtungen im Kristall treten verschiedene Eigenschaften auf. Da die meisten Werkstoffe 
polykristallin sind, hängen deren Eigenschaften von der Orientierungsverteilung der 
einzelnen Kristallite, d.h. von der Textur, maßgeblich ab. Die gezielte Erzeugung 
bestimmter Texturen ermöglicht die Variation der Eigenschaften eines Werkstücks in 
gewissen Grenzen und deren Anpassung an die vorliegende Aufgabe. Unter Textur 
versteht man die statistische Gesamtheit der Kristallorientierungen in einem 
polykristallinen Objekt. Sie kann geordnet oder regellos sein. Im Laufe der Zeit wurde der 
Begriff der Textur im engeren Sinne verstanden. Dabei spricht man von 
Kristallorientierung oder Vorzugsorientierung der Kristallite. Je ähnlicher sich die 
Orientierungen der Kristallite eines Werkstoffes sind, desto stärker und ausgeprägter ist 
die Textur. Die Vorzugsorientierungen sind bei polykristallinen Körpern im Allgemeinen 
gesetzmäßig mit den Prozessen der Mikrostrukturbildung und -änderung verknüpft 
(Erstarrung, Umformung, Rekristallisation, Sintern). In den folgenden Abschnitten werden 
die in dieser Arbeit verwendeten Methoden der Texturbeschreibung und der 
Texturanalyse beschrieben. Zusammenfassende Darstellungen zur Theorie 
experimenteller Texturbestimmung geben [Wassermann62, Bunge93, Randle00]. 
2.1.1 Beschreibung und Darstellung von Texturen 
Um eine Orientierung des Kristallites innerhalb des Körpers zu bestimmen, muss man 
Referenzrichtungen festlegen. Diese Referenzrichtungen beziehen sich sowohl auf einen 
Kristallit als auch auf die Probe selbst und bilden dementsprechend zwei 
Koordinatensysteme (kristallfestes und probenfestes). In Abbildung 2.1 ist die Beziehung 
zwischen den beiden Koordinatensystemen dargestellt. Die Referenzrichtungen für den 
Kristallit liegen entlang den kristallographischen Richtungen, mit denen sich die 
Kristallsymmetrie beschreiben lässt (Abb. 2.1). Das Koordinatensystem des Werkstücks 
wird zweckmäßig gewählt, so dass es z.B. die Symmetrie des Formgebungsprozesses 
widerspiegelt (Abb. 2.1). Die Kennzeichnung einer Orientierung erfordert die Angabe der 
Lagebeziehung, die ein kristallfestes Koordinatensystem im probenfesten 
Koordinatensystem besitzt. Die drei in Abbildung 2.1 aufgezeichneten Winkel (α1, β1, γ1) 




probenfesten Koordinatensystems. Ihre Kosinusse bilden die erste Reihe in einer 
Orientierungsmatrix. 
 
Abbildung 2.1 Schematische Darstellung der beiden Koordinatensysteme des 
Kristallites ([100], [010], [001] für kubische Einheitszelle) und der Probe (X-, Y-, Z-
Richtung, oder Walz-, Quer, Normalenrichtung für das Werkstück nach Walzen). Die 
drei Winkel α1, β1, γ1 beschreiben die räumliche Lage der Kristallrichtung [100] 
bezüglich der X-Richtung des Körperkoordinatensystems (nach [Randle00]). 
Die Orientierungsmatrix beschreibt eine Drehoperation, die das kristallfeste 
Koordinatensystem in das probenfeste überführt. Demzufolge muss man 9 Winkel 
ermitteln, um die vollständige Kristallorientierung zu beschreiben. Eine einfache 
Darstellung der kristallographischen Textur erhält man mit Hilfe des bekannten 
Polkugelmodells. Seine schematische Darstellung ist in Abbildung 2.2 wiedergegeben. 
Dieses Modell beschreibt die räumliche Lage der verschiedenen Netzebenenscharen 
aller Kristallite eines polykristallinen Körpers. Hierzu verwendet man eine Kugel mit dem 
Radius r, in dessen Mittelpunkt sich die Probe befindet. Die Durchstoßpunkte der 
Netzebenennormalen auf der Kugeloberfläche markieren die Pole dieser Netzebenen. 
Somit ist die räumliche Lage jeder Netzebene, d.h. ihre Orientierung bezüglich des 
probefesten Koordinatensystems, eindeutig festgelegt. Die Poldichteverteilung 
(Wahrscheinlichkeitsverteilung) auf der Oberfläche der Polkugel gibt die 
Orientierungsverteilung innerhalb der Probe wieder. Um eine zweidimensionale 
Darstellung der Kristallorientierungen zu ermitteln, projiziert man die Poldichteverteilung 
(meist stereographisch) auf die Äquatorebene der Polkugel, wie z.B. für die 
Netzebenennormale (0001) in der Abbildung 2.2 aufgezeichnet (Punkt A). Die 
Äquatorebene liegt parallel zu einer ausgezeichneten Ebene der Probe. Als Ergebnis 




Kristallite spiegeln sich in den Polfiguren als Häufungslagen der Poldichte wider. Sie 
werden anhand des Poldichtemaximums mit Hilfe von Ideallagen unter Nutzung der 
Millerschen Indizes (h, k, l) [u, v, w] beschrieben. 
 
Abbildung 2.2. Schematische Darstellung des Polkugelmodells. Die Winkel α und β 
beschreiben die Lage der Netzebenennormale (0001) eines Kristallits mit hexagonaler 
Symmetrie. Der Winkel α ist die Poldistanz und β  der Azimut. Der Punkt A ist die 
stereographische Projektion des Durchstoßes dieser Netzebenennormale auf die 
Äquatorebene der Polkugel (nach [Randle00]). 
2.1.2 Electron Backscatter Diffraction 
In der Rasterelektronenmikroskopie ist EBSD (electron backscatter diffraction) das zur 
Zeit am häufigsten angewendete Verfahren zur Analyse der Mikrotextur. Als Mikrotextur 
wird die Textur auf einer sehr kleinen Probenoberfläche (einige µm2) bezeichnet. In 
diesem Abschnitt werden die Grundlagen zur Entstehung und die Auswertung der EBSD-
Bilder zusammengefasst. Eine ausführliche Beschreibung der EBSD-Technik findet man 
bei z.B. [Randle00]. Ein EBSD-Bild besteht aus Kikuchi-Linien. Die Kikuchi-Linien 
entstehen als Resultat der Streuung der Elektronen des Primärstrahls innerhalb des 
erfassten Volumens in alle Richtungen (Abb. 2.3(a)). Dies führt dazu, dass alle 
Netzebenen innerhalb des Kristalls an der elastischen Wechselwirkung mit den 
gestreuten Strahlen beteiligt sind. So werden stets einige Elektronen gemäß der Bragg-
Gleichung (2.1) gestreut werden. Diese Gleichung beschreibt den Zusammenhang 
zwischen der Wellenlänge λ der einfallenden Strahlung, dem Netzebenenabstand dhkl  
der reflektierenden Ebenen und dem Winkel θ zwischen Einfalls-/Reflektionsrichtung und 
Netzebene. 




Ist die Zahl der gestreuten Elektronen ausreichend groß, werden von jeder 
Netzebenenschar zwei Strahlungskoni erzeugt, die aufgrund ihrer Winkeldifferenz zum 
Primärstrahl einer unterschiedlichen Absorption unterliegen. Es treten helle und dunkle 
Linien im Beugungsdiagram auf (Abb. 2.3(b)). Gleichzeitig entsteht der diffuse 
Streuuntergrund in einem EBSD-Bild als Ergebnis der großen Zahl an inelastischen 
Streuprozessen, die die Bragg-Gleichung nicht erfüllen. Die erste Beobachtung von 
solchen Beugungsdiagrammen wurde von Kikuchi in einem 
Transmissionselektronenmikroskop gemacht [Kikuchi28]. Ein Beispiel eines EBSD-Bildes 
von Fe ist in Abbildung 2.3(c) gezeigt. 
(a) (b)  
(c)  
Abbildung 2.3. EBSD-Kikuchi-Pattern: (a) schematische Darstellung der 
Entstehung der Kikuchi-Linien von einer gekippten Probe in REM, (b) 
zweidimensionale Darstellung der Bildung von Kikuchi-Linien und ihrer 
Helligkeitsverteilung und (c) ein Beispiel des Beugungsdiagramms mit 




Da die Wellenlänge des Elektronenstrahls klein ist (ca. 0,1Å), wird der Beugungswinkel 
der Strahlungskonen extrem klein. Demzufolge ist der Öffnungswinkel der 
Strahlungskonen beinahe 180°, so dass sie an der Schnittfläche mit einem 
Phosphorbildschirm zwei parallele kegelförmige Linien bilden, die durch den großen 
Öffnungswinkel fast gerade sind (Abb. 2.3(a)). 
Um die EBSD-Technik bei der Rasterelektronenmikroskopie einzusetzen, muss man 
die Probe in Richtung eines Phosphorschirms um 60-70° kippen. Dadurch wird die 
Ausbeute der rückgestreuten Elektronen höher als im ungekippten Zustand und 
dementsprechend wird die Intensität des Strahls der Rückstreuelektronen ausreichend, 
um klare und identifizierbare Beugungsdiagramme zu erhalten. 
Auf Grund des Bildungsprinzips der Kikuchi-Linien ist es offensichtlich, dass ein 
Beugungsdiagramm stark mit der Lage der zu streuenden Netzebenen des Kristallits 
verbunden ist, so dass sich die EBSD-Technik für die Orientierungsbestimmung des 
Kristallits innerhalb der untersuchten Probe gut eignet. Die Interpretation der 
Beugungsdiagramme läuft in zwei aufeinander folgenden Schritten. Als erstes wird das 
Beugungsdiagramm indiziert, d.h. die Millerschen Indizes der Kikuchi-Linien werden 
bestimmt. Dieser Schritt berücksichtigt eine Aufnahme und Speicherung des 
Beugungsdiagramms. Weiter werden einzelne Kikuchi-Linien aus dem 
Beugungsdiagramm ausgelesen und ihre Lage in Bezug auf das Koordinatensystem des 
Phosphorschirmes bestimmt. Danach kann man den Winkel zwischen kreuzenden 
Kikuchi-Linien aus ihrer Lage berechnen. Diese Winkel werden mit denjenigen 
verglichen, die für gegebene kristallographische Daten der Phasen vorhanden sind. Hier 
kann man zusätzlich die Linienbreite benutzen, um Kikuchi-Linien zu indizieren, obwohl 
diese Methode auf Grund der geringeren Genauigkeit der Breitenbestimmung bei der 
Indizierung nicht berücksichtigt wird. 
Zweitens wird die Lage des Kristallits bezüglich eines festen 
Probenkoordinatensystems bestimmt. Das beinhaltet die mathematische Berechnung 
einer Orientierungsmatrix (orientation matrix), die eine Operation der Transformation des 
kristallitfesten Koordinatensystems in dem probenfesten Koordinatensystem darstellt. 
Diese Orientierungsmatrix wird gespeichert und dient als die Beschreibung der 
Orientierung des Kristallits innerhalb des probenfesten Koordinatensystems.  
Beide oben genannten Schritte sind automatisiert und die Orientierungsbestimmung 
erfolgt innerhalb einer Zeit von weniger als 0,1 Sekunden. Bei entsprechender 
Automatisierung von Strahlsteuerung und Probentischbewegung ist es möglich, eine 




„Orientation Imaging“ bezeichnete Vorgang erlaubt, die ermittelten Orientierungsdaten 
der Kristallite sowohl in Abhängigkeit von ihrer Orientierung einzufärben, als auch die 
Orientierungsverteilungsfunktion (orientation distribution function) bzw. Polfiguren zu 
erstellen. 
Die laterale Auflösung der EBSD-Technik ist durch den Durchmesser des 
Elektronenstrahls vorgegeben. Dabei entsteht ein Beugungsdiagramm des fokussierten 
Elektronenstrahls in einer Materialschicht mit einer Tiefe von 10 nm [Dingley04]. Deshalb 
ergeben sich folgende Anforderungen des EBSD-Verfahrens für eine Probe:  
- eine oxidfreie und spannungsfreie Oberfläche (durch eine Oxidschicht wird das 
EBSD-Bild des Materials geschwächt, mechanische Spannungen führen zur 
Verzerrung des Beugungsdiagramms), 
- eine glatte Probenoberfläche (durch eine sehr raue Oberfläche werden die 
Projizierungsbedingungen geändert, was zu einer fehlerhaften Indizierung führt). 
2.1.3 Texturanalyse mit Röntgenbeugung 
Die Orientierungsverteilung der Kristallite einer polykristallinen Probe lässt sich auch 
mit Hilfe von Röntgenbeugung bestimmen, da jeder Vielkristall bezüglich der 
Röntgenstrahlbeugung ein System von Einkristallen mit unterschiedlichen Orientierungen 
darstellt. Die einzelnen Kristallite streuen die einfallende Röntgenstrahlung unabhängig 
voneinander. Die Bragg-Gleichung (2.1) beschreibt die Interferenz der am Kristallgitter 
gestreuten Röntgenstrahlen als einen Zusammenhang zwischen Netzebenenabstand 
(dhkl) und Glanzwinkel (θ) der einfallenden Röntgenstrahlung mit der Wellenlänge λ.  
Die Vielkristallbeugung der Röntgenstrahlen lässt sich in einfacher Weise anhand der 
in Abschnitt 2.1.2 eingeführten Polkugel erklären (Abb. 2.2). Da die Interferenzbedingung 
(2.1) nur den Glanzwinkel, nicht aber die spezielle Richtung des von einer 
Netzebenenschar erzeugten Interferenzstrahls festlegt, können Bragg-Reflexionen einer 
primären Röntgenwelle an den Netzebenen {hkl} aller Kristallite eines Vielkristalls 
beitragen, deren Normalenrichtungen hkln  mit der Primärstrahlrichtung den Winkel 90°-θ 
einschließen. Die Gesamtheit dieser Normalen bildet einen Kegel, der die Polkugel im 
Reflexionskreis schneidet und über die Bragg-Gleichung (2.1) zur Entstehung des 
Interferenzstrahlkegels mit dem Öffnungswinkel 4θ führt. Hierbei liegt jeder Streustrahl 
des Kegelmantels mit der Primärstrahlrichtung und der zugehörigen Kristallitnormalen 
hkln  in einer wohldefinierten Reflexionsebene, d.h. er ist eindeutig mit einem Punkt mit 




Intensitätsverteilung I(α,β) der Streustrahlen im Interferenzkegel hat die Bedeutung einer 
Abbildung des Reflexionskreises. Sie spiegelt die Orientierungsverteilung Phkl(α,β) auf 
dem Reflexionskreis wider. Aus der Poldichteverteilung Phkl(α,β) kann man durch 
stereographische Projektion eine direkte Polfigur des Netzebenentyps {hkl} ermitteln. 
2.2. Ferromagnetismus 
Wird ein Werkstoff in ein magnetisches Feld gebracht, dann ändert sich die 
magnetische Kraftliniendichte im Werkstoff. Diese Wechselwirkung zwischen einer 
Substanz und dem Magnetfeld lässt sich auf die im Atom vorhandenen Elektronen 
zurückführen, die sich um den Atomkern bewegen (Bohrsches Atommodell). Diese 
Bewegung kann man sich als elementare Kreisströme vorstellen, die ein entsprechendes 
Magnetfeld bewirken (Bahnmoment). Jedes Elektron „rotiert außerdem um die eigene 
Achse“, es besitzt einen Spin, der ebenfalls ein Magnetfeld zur Folge hat. Die 
magnetischen Bahn- und Spinmomente aller Elektronen in einem Atom überlagern sich 
und führen, zusammen mit dem (meist vernachlässigbaren) Kernmoment, zu einem 
resultierenden magnetischen Moment des Atoms. Diese magnetischen Momente können 
untereinander und mit von außen wirkenden Feldern in Wechselwirkung treten. Je nach 
Verhalten von Werkstoffen im äußeren magnetischen Feld lassen sich drei Typen 
unterscheiden: diamagnetische, paramagnetische und ferromagnetische Werkstoffe. In 
der Natur sind überwiegend diamagnetische Werkstoffe zu finden. Das diamagnetische 
Verhalten tritt bei Elementen mit abgeschlossenen Elektronenschalen auf. Durch 
Anlegen eines äußeren Magnetfeldes wird ein magnetisches Moment induziert. Dieses 
ist dem angelegten Magnetfeld entgegengesetzt. Wenn ein Werkstoff aus Atomen oder 
Ionen mit nicht voll besetzten Elektronhüllen besteht, dann leisten die ungepaarten 
Elektronen einen Beitrag zum magnetischen Moment des Atoms. Man spricht von einem 
paramagnetischen Verhalten, wenn die magnetischen Momente der Atome ungeordnet 
sind. Durch ein äußeres Magnetfeld werden diese magnetischen Momente in die 
Richtung des Magnetfeldes ausgerichtet. Beim ferromagnetischen Verhalten kommt es 
zu einer spontanen Ausrichtung der atomaren magnetischen Momente im Festkörper. 
Die Ursache dafür ist die so genannte Austauschwechselwirkung zwischen einzelnen 
atomaren magnetischen Momenten, die zuerst von Heisenberg beschrieben wurde. Die 
spontane Ausrichtung der atomaren magnetischen Momente sollte zur spontanen 
Magnetisierung des Werkstoffes führen, so dass ein magnetischer Dipol entsteht. Zur 




ferromagnetischer Werkstoff in mehrere Bereiche mit jeweils einheitlicher 
Magnetisierungsrichtung unterteilt ist. Diese Bereiche bezeichnet man als Weißsche 
Bezirke oder magnetische Domänen (Abschnitt 2.2.2). Diese Unterteilung spielt eine 
wesentliche Rolle in Aufmagnetisierungs- und Entmagnetisierungsprozessen des 
ferromagnetischen Werkstoffes [Hubert98]. 
2.1.1 Hartmagnetische Eigenschaften 
Ein hartmagnetischer Werkstoff weist ein ferromagnetisches Verhalten auf und kann 
als Dauermagnet verwendet werden. Die Abhängigkeit der Magnetisierung eines 
magnetischen Werkstoffes vom angelegten Magnetfeld wird in der Hystereseschleife 
dargestellt. Der Zusammenhang zwischen Induktion B, Polarisation J und Feldstärke H 
ist gegeben durch: 
( ) JHHB += 0µ     2.2 
Die Hystereseschleife kann in den zwei Darstellungen J(H) bzw. B(H) aufgetragen 
werden, die schematisch in Abbildung 2.4 illustriert sind. Dort sind auch die wichtigsten 
Kenngrößen des hartmagnetischen Werkstoffs gekennzeichnet. 
 
Abbildung 2.4. Hystereseschleife eines realen Dauermagneten im ersten und zweiten 
Quadranten, (1) Neukurve; (2) Induktionskurve B(H) = µ0H + J (Induktionskonstante: 
µ0 = 4π×10-7 Vs/Am); (3) Polarisationskurve J(H). 
Wird ein hartmagnetischer Werkstoff einem äußeren Feld ausgesetzt, steigt die 
Polarisation J durch eine erzwungene Ausrichtung der Domänen oder durch 




in Abbildung 2.4). Die Sättigung ist erreicht, wenn die Magnetisierungsrichtungen in allen 
Bereichen des Werkstoffes parallel zum äußeren Feld angeordnet sind. Bei Reduzierung 
des Feldes auf H = 0 geht die Polarisation nicht auf Null zurück. Die Polarisation verläuft 
also nicht reversibel entlang der Neukurve, sondern irreversibel entlang der 
Hystereseschleife ((2) in Abbildung 2.4). Bei einer Feldstärke von Null bleibt 
dementsprechend eine remanente Polarisation Jr zurück, die der remanenten Induktion 
Br (Remanenz) wegen H = 0 gleich ist. Die Hysterese führt auch dazu, dass die Gestalt 
der Neukurve davon abhängt, auf welchem Weg das Material vorher entmagnetisiert 
wurde. Ein typisches Beispiel ist die thermische Entmagnetisierung. Bei großen 
Gegenfeldern werden die Magnetisierungsvektoren mehr und mehr aus der 
ursprünglichen in die neue Feldrichtung umorientiert. Bei einer bestimmten negativen 
Feldstärke, der Koerzitivfeldstärke Hc, heben sich die Magnetisierungsvektoren in alter 
und neuer Feldrichtung gerade auf. Wie in Abbildung 2.4 angegeben, unterscheidet man 
die sich aus den beiden Hysteresekurven ergebenden Koerzitivfeldstärken jHc und bHc 
[Coey96].  
Die Koerzitivität ist die fundamentale Eigenschaft hartmagnetischer Materialien und 
erfasst die Fähigkeit einer Probe, der Ummagnetisierung in einem Gegenfeld zu 
widerstehen. Deshalb ist das Koerzitivfeld ein Merkmal des 
Ummagnetisierungsvorganges, der durch folgende sukzessive Prozesse beschrieben 
werden kann [du Trémolet de Lacheisserie02]: 
1) Bildung (Nukleation) eines Bereiches umgekehrter Magnetisierung, i.A. in einem 
Bereich, wo die energetische Barriere am geringsten ist (Kristalldefekt oder 
Oberfläche) 
2) Ausbreitung des nukleierten Bereiches in das Korn hinein 
3) Wachstum des nukleierten Bereiches im Korn, einhergehend mit einer starken 
Vergrößerung der Domänenwand und damit der Domänenwandenergie 
4) Festhalten (Pinning) der Domänenwand an magnetischen Inhomogenitäten im 
Korn, deren Durchquerung einen Energieaufwand erfordert 
Jeder der vier Prozesse lässt sich durch ein kritisches Magnetfeld kennzeichnen und das 
größte Feld entscheidet, welcher Prozess effektiv den Ummagnetisierungsmechanismus 
bestimmt. Magnete, bei denen einer der ersten 3 Prozesse entscheidend ist, werden als 




wirkenden Prozesse, und damit auch das Koerzitivfeld, abhängig von der Mikrostruktur 
des Magneten. 
Die Auswertung der Neukurve, die beim ersten Magnetisieren eines Magnetstücks aus 
dem thermisch entmagnetisierten Zustand gemessen wird ((1) in Abb. 2.4), erlaubt eine 
Aussage über die Beweglichkeit der Domänenwände innerhalb eines Kornes zu treffen. 
Ist der Anstieg der Polarisation bei kleinen angelegten Magnetfeldern groß, so nimmt der 
volumenmäßige Anteil der günstig ausgerichteten Domänen schnell zu, d.h. die 
Domänenwand muss leicht beweglich gewesen sein. Da die Domänenwände sich in 
diesem Fall nahezu ungehindert durch das Korn bewegen, kann ein hohes Koerzitivfeld 
nicht mit einem Festhalten der Domänenwand erklärt werden. Ist die Anfangssteigung 
der Polarisation klein, so kann das sowohl am Fehlen von Domänenwänden (alle Körner 
sind eindomänig) als auch am Festhalten von Domänenwänden liegen. Ein möglicher 
Mechanismus ist, dass die Domänenwandenergie durch einen Defekt verringert wird und 
damit ein Weiterbewegen das Verlassen eines energetischen Minimums erfordert 
[Chikazumi97]. Demzufolge gibt die Messung der Neukurve einen Hinweis auf den 
Ummagnetisierungsmechanismus. In nanokristallinen Magneten kommt es zusätzlich zu 
magnetischen Wechselwirkungen zwischen den einzelnen Kristalliten [Pinkerton88, 
Eckert90]. Deshalb kann man deren Ummagnetisierung mit Hilfe der oben genannten 
Mechanismen (Nukleation und Pinning) nicht beschreiben [Müller96]. 
Betrachtet man bei Dauermagneten das Produkt von Magnetfeld H und zugehöriger 
Induktion B im zweiten Quadrant der B(H) Kurve, ergibt sich ein maximaler Wert (BH)max, 
der die Leistungsfähigkeit eines Magneten beschreibt. Es handelt sich dabei um ein Maß 
für die maximal im Material speicherbare Energiedichte. Bei hinreichend hohem 
Koerzitivfeld (µ0jHc>Jr/2) und rechteckförmiger Hysteresekurve, wird (BH)max im 
wesentlichen von der Remanenz bestimmt: 
(BH)max ≤ Jr2/4µ0     2.3 
Die drei wichtigsten Kenngrößen (Jr, Hc und (BH)max) eines hartmagnetischen 
Werkstoffes sind extrinsische magnetische Eigenschaften, die aus dem Zusammenspiel 
der Mikrostruktur des Magneten und der intrinsischen magnetischen Eigenschaften 
ergeben. Unter intrinsischen Eigenschaften versteht man die von der Mikrostruktur 
unabhängigen Eigenschaften der im Werkstoff vorhandenen Phasen, z.B. die 





Alle ferromagnetischen Werkstoffe sind in kleine Domänen (Weißsche Bezirke) 
unterhalb der Curietemperatur unterteilt. Diese Unterteilung erfolgt aus energetischen 
Gründen. Betrachtet man einen Magneten in der Kontinuumsnäherung, d.h. die atomare 
Struktur wird nicht berücksichtigt und die Polarisation wird als stetige Größe betrachtet, 
dann ergibt sich eine Gesamtenergie des Magneten im äußeren angelegten Magnetfeld 
Han. Diese Gesamtenergie setzt sich aus mehreren Energiebeiträgen zusammen: 
- Die Austauschenergie EA, die die Wechselwirkung benachbarter Spins über die 
Austauschkonstante A beschreibt. Auf Grund dieser Wechselwirkung ist eine 
parallele Ausrichtung benachbarter Spins in einem ferromagnetischen Festkörper 
energetisch günstig. 
- Die Kristallanisotropieenergie EK. Dieser Energieterm beschreibt die 
Richtungsabhängigkeit der spontanen Magnetisierung bezüglich der Kristallachsen 
in der Gitterzelle. 
- Die Streufeldenergie Est, die bei paralleler Ausrichtung der Polarisation zum 
globalen Streufeld Hst führt. 
- Die magnetostatische Energie Em (Zeeman-Energie), die durch parallele 
Ausrichtung der Polarisation mit dem angelegten Feld minimiert wird. 
Weitere Energieterme werden hier nicht berücksichtigt, wie z.B. der Einfluss der 
Magnetostriktion. Der Gleichgewichtszustand ist gegeben durch die Minimierung der 
Gesamtenergie des Magneten, was die Bildung der Domänen, mit denen die 
Streufeldenergie des Magneten erniedrigt wird, erklärt (Abb. 2.5). 
 





Auf Grund der Minimierung der Gesamtenergie kann man die Domänen als Bereiche 
homogener Polarisation definieren, die durch eine Domänenwand von Bereichen 
homogener Polarisation in einer anderen Richtung getrennt sind (Abb. 2.6). In einer 
Domänenwand konkurrieren die Beiträge der Austauschenergie (Energieminimum bei 
paralleler Ausrichtung benachbarter Spins) und der Kristallanisotropieenergie 
(Energieminimum bei Ausrichtung der Spins in leichter Richtung). Dadurch werden die 
charakteristischen Größen der Domänenwand, die Domänenwandenergie und die 
Domänenwandbreite, bestimmt. Die beiden Größen hängen von der Austauschkonstante 
A und den Anisotropiekonstanten (K1, K2, ..., Kn) ab. Die Konkurrenz von 
Energiebeiträgen der Domänenwand und der Streufelder führt dazu, dass eine 
Domänenwand in einem Teilchen unterhalb einer kritischen Teilchengröße nicht existiert, 
da unterhalb derer die Erzeugung einer Domänenwand mehr Energie kostet als durch 
Einsparung an Streufeldenergie gewonnen wird. Der so genannte 
Eindomänenteilchendurchmesser ist für eine Kugel gegeben durch [Kittel49]: 
dk ∼ µ0(A/K1)1/2/Js2    2.4 
 
Abbildung 2.6. Schematische Darstellung von zwei Domänen mit den entgegen 
ausgerichteten spontanen Magnetisierungen sowie die Drehung der Magnetisierung 
in einer Blochwand (nach [Coey96]). 
Die Seltenerd-Übergangsmetall-Verbindungen sind durch eine starke 
Kristallanisotropie gekennzeichnet, die durch die Ausrichtung des magnetischen 
Moments der Seltenerd-Ionen entlang einer bestimmten kristallographischen Richtung 
wesentlich bestimmt wird [Coey96]. Da einige Verbindungen (wie z.B. SmCo5, Nd2Fe14B) 
eine starke einachsige Kristallanisotropie aufweisen, d.h. die magnetisch leichte Achse 




Verbindungen eine spezifische Domänenstruktur besitzen. Im Allgemeinen lassen sich 
folgende wesentliche Charakteristika des Domänenmusters aufführen [Hubert98]: 
- an polierten Oberflächen parallel zur leichten Richtung ({hk0} - Flächen) bilden sich 
reine Streifendomänen 
- bei einem kleinen Winkel zwischen Schnittfläche und der leichten Achse treten 
lanzettenförmige Domänen auf, die bei Zunahme des Winkels immer kürzer und 
schmaler werden 
- Oberflächen senkrecht zur leichten Richtung zeigen ein feinteiliges Rosettenmuster, 
die durch Bildung der Abschlussdomänen entstehen, um die Streufeldenergie auf 
diesen polbelegten Flächen zu vermindern. 
In feinkristallinen Dauermagneten existieren andere Domänenstrukturen, die zur 
Minimierung der Gesamtenergie des Magneten führen [Craik60, Livingston86]. Da jedoch 
die einzelnen Kristallite kleiner sind als die Eindomänenteilchengröße, bildet sich keine 
Domänenwand innerhalb des Kristallits. Dabei entstehen Domänen, die durch 
magnetische Wechselwirkung von mehreren Kristalliten miteinander ausgebildet werden. 
Die Domänenwand sollte entlang der Kristallitgrenze verlaufen. Diese Domänen heißen 
Wechselwirkungsdomänen und können durch eine magnetostatische Wechselwirkung 
hervorgerufen werden [Craik60]. Früher durchgeführte Untersuchungen von 
Wechselwirkungsdomänen haben im wesentlichen deren Beschreibung angestrebt 
[Craik60, Folks94a, Crew97, Volkov99]. Der Bildungsmechanismus der 
Wechselwirkungsdomänen und ein mögliches Modell zu deren Beschreibung wird in 
Kapitel 5 vorgestellt und diskutiert. 
2.2.3 Wohlfarth-Analyse 
Das Ummagnetisierungsverhalten hartmagnetischer Werkstoffe kann man mit der 
Wohlfarthschen Remanenzanalyse untersuchen [Wohlfarth58]. Wenn Jr die Remanenz 
nach Anlegen eines Sättigungsfeldes, Jrd die remanente Polarisation nach Anlegen eines 
Gegenfeldes -Hm an eine vorher bis zur Sättigung aufmagnetisierte Probe und Jrm die 
remanente Polarisation nach Anlegen eines Feldes Hm an eine thermisch 
entmagnetisierte Probe sind, dann gibt es folgende Relation zwischen oben genannten 









Das gilt aber nur für ein „ideales“ Teilchenkollektiv. Dieses Kollektiv muss aus 
einachsigen Eindomänenteilchen bestehen, die keine Wechselwirkung aufeinander 
ausüben. Die oben genannten Größen und das Messprinzip sind in Abbildung 2.7 für 
eine rascherstarrte und wärmebehandelte Nd4Fe77B19-Probe dargestellt. Es ist 
wohlbekannt, dass dieser „Springmagnet“ aus zwei sehr feinkörnigen ferromagnetischen 
Phasen mit stark unterschiedlicher magnetischer Anisotropie besteht, die miteinander 
magnetisch wechselwirken [Kneller91]. 
 
Abbildung 2.7. Neukurve und Entmagnetisierungskurve einer Nd4Fe77B19-Probe als 
Funktion des angelegten Feldes mit angezeichnetem Verlauf der Polarisation nach 
Abschalten des Feldes, nachdem es die Maximalwerte Hm bzw. –Hm erreicht hatte. 
Eine Auftragung des Verhältnisses Jrm/Jr über dem Verhältnis Jrd/Jr würde für ein 
ideales Teilchenkollektiv eine gerade Linie ergeben. Diese Auftragung heißt „Henkel-Plot“ 
und wird oft für eine Analyse der Wechselwirkungen in hartmagnetischen 
Teilchenkollektiven genutzt [Henkel64]. Abbildung 2.8 zeigt einen Henkel-Plot mit einer 
geraden Linie für ein ideales Teilchenkollektiv und mit einer gekrümmten Linie für den 
Springmagneten aus Abbildung 2.7. In der Form der Kurve und der Stärke der 
Abweichung vom idealen Verlauf spiegelt sich die im Kollektiv herrschende 
Wechselwirkung wider. Zwei magnetische Wechselwirkungen kommen vorrangig in 
Frage: die Austauschwechselwirkung, die für parallele Ausrichtung benachbarter Spins in 






Abbildung 2.8. Graphische Darstellung des Wohlfarthschen Remanenzverhaltens der 
Probe von Abbildung 2.7 als Henkel-Plot, wobei die gerade Linie ein „ideales“ 
Teilchenkollektiv darstellt und die gekrümmte Linie eine negative Abweichung davon zeigt 
(nach [Schneider90]). 
Die Austauschwechselwirkung versucht zwei magnetische Momente parallel zu halten 
- auch die magnetischen Momente benachbarter Kristallite. Ihre Reichweite ist kurz und 
beträgt nur wenige Atomabstände. Dementsprechend wirkt die 
Austauschwechselwirkung in einem Teilchenkollektiv magnetisierend oder wie ein 
positives Wechselwirkungsfeld. Die magnetostatische Wechselwirkung entsteht, wenn 
nicht kompensierte magnetische Dipole vorhanden sind, tritt also an Gitterdefekten, Korn- 
bzw. Phasengrenzen usw. auf. Je nach der geometrischen Anordnung der benachbarten 
Teilchen und der durch ihre Kristallanisotropie bedingten „magnetisch leichten 
Richtungen“ kann die magnetostatische Wechselwirkung positiv oder negativ sein, d.h. 
eine parallele oder antiparallele Ausrichtung der magnetischen Momente dieser Teilchen 
fördern. 
Als Alternative zum Henkel-Plot kann ein sogenannter δM-Plot für die Wohlfarthsche 
Remanenzanalyse verwendet werden [Kelly89]. Dabei wird aus Gleichung (2.5) ein 
Abweichungsparameter δM als Funktion des angelegten Feldes definiert, der auf die 
Natur der Teilchenwechselwirkung schließen lässt. 
1)(2)( −+= rmmrrmdr JHJJHJMδ     2.6 
Die Größe δM stellt ein unmittelbares Maß aller Abweichungen dar, die durch z.B. 
Teilchenwechselwirkungen bedingt sind. Die Interpretation des δM-Plots ist jedoch 
dadurch schwierig, dass magnetostatische Wechselwirkung und 




können. Nur ein negativer δM-Wert bedeutet dagegen, dass eine negative 
magnetostatische Wechselwirkung vorliegen muss [Mayo91]. 
2.3. (Nd,Pr)2Fe14B 
In der vorliegenden Arbeit wurden zwei hochanisotrope Werkstoffe auf Basis der  
Seltenerd-Übergangsmetall-Bor-Phasen untersucht: Nd2Fe14B und Pr2Fe14B. Die beiden 
Werkstoffe weisen ähnliche Phasendiagramme und fast gleiche intrinsische magnetische 
Eigenschaften (Tabelle 2.1) auf und sind beide als Dauermagnete einsetzbar. Auf Grund 
eines Spinumorientierungsüberganges der Nd2Fe14B-Phase (135 K) ist diese Verbindung 
für Applikationen bei tiefen Temperaturen nur bedingt anwendbar [Ma89, Handstein91]. 
Im Gegensatz dazu weist Pr2Fe14B auch bei tiefen Temperaturen keine 
Spinumorientierung auf [Boltich85]. Deshalb ist dieses System interessant für 
Anwendungen als Hochleistungsdauermagnete in der Verbindung mit Supraleitern bei 
tiefen Temperaturen [Müller02]. 
Die Einheitszelle der Nd2Fe14B Phase (Abb. 2.9) besitzt eine tetragonale Symmetrie 
mit den Gitterkonstanten a = 8,80 Å und c = 12,19 Å [Herbst91]. Die Einheitszelle 
umfasst vier Formeleinheiten und somit 68 Atome. Die Fe-Atome besetzen sechs 
kristallographisch verschiedene Gitterplätze, Nd-Atome zwei und B-Atome nur einen 
Gitterplatz. Für Temperaturen höher als 135 K ist die magnetisch leichte Achse parallel 
zur [001] Richtung. 
 




2.3.1 Phasendiagramme und magnetische Eigenschaften 
Da die extrinsischen magnetischen Eigenschaften für die Anwendung der 
Dauermagnete entscheidend sind, ergeben sich mehrere Anforderungen an ihre 
Mikrostruktur. Dabei geben die Phasendiagramme wichtige Hinweise für die 
Mikrostrukturbildung. Das Phasendiagramm von Nd-Fe-B enthält neben verschiedenen 
binären Verbindungen drei stabile ternäre Verbindungen: die tetragonale Φ-Phase 
Nd2Fe14B, die orthorhombische η-Phase Nd1,1Fe4B4 und die rhomboedrische ρ-Phase 
Nd5Fe2B6. Daneben existieren noch mehrere binäre Phasen [Knoch94]. Die Φ-Phase 
bildet sich bei Abkühlung aus der Schmelze durch eine peritektische Reaktion bei 
1180 °C (Reaktion p7 in Abbildung 2.10(a)). Die Nd-reiche Phase ist das bei 630°C 















Abbildung 2.10. (a) Liquidus-Projektion des Nd-Fe-B Phasendiagramms (nach 
[Knoch94]) und (b) Schnitt durch das ternäre Phasendiagramm bei konstantem 




Schnitt (Abb. 2.10(b)) zeigt, dass die Φ-Phase einen verschwindend kleinen 
Homogenitätsbereich hat, d.h. bei Abweichung der Stöchiometrie der Probe von 
Nd2Fe14B sind andere Fremdphasen vorhanden. 
Das Pr-Fe-B-Phasediagramm ist ähnlich zu dem von Nd-Fe-B (Abb. 2.11). Die 





Abbildung 2.11. Liquidus-Projektion des Pr-Fe-B Phasendiagrams (nach [Neiva95]). 
Die intrinsischen magnetischen Eigenschaften sind in Tabelle 2.1 zusammengestellt 
[Gutfleisch01]. 
Tabelle 2.1: Intrinsische magnetische Eigenschaften der beiden Phasen (Curietemperatur Tc, 
Anisotropiefeld HA = (2K1+4K2)/Js, Anisotropiekonstante K1 und 
Sättigungspolarisation Js). 
Phase Tc, K µ0HA, T K1, MJ/m3 Js , T 
Nd2Fe14B 585 6,7 5 1,60 
Pr2Fe14B 565 8,7 5 1,56 
Die Entmagnetisierungskurven der NdFeB-Verbindung bei verschiedenen 
Temperaturen illustrieren die Veränderungen der Hystereseschleife (im zweiten 
Quadrant) durch die Spinumorientierung, die Entmagnetisierungskurve zeigt eine 
„Schulter“ (Abb. 2.12(a)). Die Entmagnetisierungskurven der PrFeB-Verbindung zeigen 
keine „Schulter“ bei allen Temperaturen (Abb. 2.12(b)).  
Die Erscheinung der Spinumorientierung ist auf die Abhängigkeit der 
Anisotropiekonstanten von der Temperatur zurückzuführen (Abb. 2.13). Das Vorzeichen 
von K1 ändert sich bei der Spinumorientierungstemperatur Tsr = 135 K. Unterhalb von Tsr 
ist die magnetisch leichte Richtung nicht mehr parallel zur c-Achse der Einheitszelle, 




Temperatur bis 30° bei 4,2 K [Yamada86]. Dieser Kegel ist nicht ideal 
rotationssymmetrisch um die c-Achse, sondern weist in der Projektion auf die a-b-Ebene 
parallel zu den [110] Richtungen eine magnetisch leichte Richtung auf [Verhoef88]. 
(a)  (b)  
Abbildung 2.12. Entmagnetisierungskurven eines isotropen NdFeB Sintermagneten 
(a) (nach [Handstein91]) und eines isotropen nanokristallinen PrFeB Magneten (b) 
(nach [Bollero03]). 
 
Abbildung 2.13. Temperaturabhängigkeit der Anisotropiekonstanten von Nd2Fe14B 
(nach [Hock88]). 
2.3.2 Mikrostruktur von (Nd,Pr)2Fe14B-Magneten 
Die spezifischen Mikrostrukturen von Nd(Pr)FeB-Magneten resultieren aus 
verschiedenen Präparationsmethoden (Abb. 2.14). Konventionelle Verfahren der 
Pulvermetallurgie werden für die Herstellung von NdFeB-Sintermagneten eingesetzt 
[Sagawa84]. Die Proben werden mit einem höheren Nd-Zusatz im Vergleich zur 
Stöchiometrie der Nd2Fe14B-Phase erschmolzen. Diese massiven Proben werden 
gemahlen bis zu einer Teilchengröße von etwa 3 µm. Anschließend werden die 




Richtung des Magnetfeldes bei etwa 200 MPa kompaktiert. Dieses kompaktierte Material 
wird dann bei 1370 °C für 1 Stunde in einer Argonatmosphäre gesintert und danach 
schnell abgekühlt. Mit einer weiteren Auslagerung (bei 600 °C, einige Stunden) ebenfalls 
in einer Argonatmosphäre, kann das Koerzitivfeld verbessert werden. Durch die Bildung 
des ternären Eutektikums (Nd2Fe14B+Nd+Nd1,1Fe4B4) findet eine Verdichtung des 
Aggregates aus kompaktierten einkristallinen Pulvern statt (Flüssigphasensintern) 
[Sagawa84]. Der Neodymüberschuss, der nicht für die Phasenbildung benötigt wird, liegt 
in den Sintermagneten als Korngrenzenphase vor (Abb. 2.14) [Herbst91]. Diese Phase 
entkoppelt magnetisch die Kristallite der Nd2Fe14B Phase voneinander und führt somit zu 
den hohen Koerzitivfeldern [Herbst91]. Bei der Auslagerung führt der flüssige Zustand 
der Korngrenzenphase zu einer Rundung der Kristallite, was sich ebenfalls vorteilhaft auf 
das Koerzitivfeld auswirkt [Knoch96]. Durch Zulegierung und aufwändigere 
Herstellungsverfahren kann man bei einem Sintermagnet eine Remanenz von 1,5 T (94 
% der Sättigungspolarisation) erreichen [Rodewald02a]. 
 
Abbildung 2.14. Schematische Darstellung der spezifischen Mikrostruktur von 
Dauermagneten, in der die Nd2Fe14B-Körner für eine gesinterte bzw. eine 
rascherstarrte Probe einen Durchmesser von ca. 1 µm bzw. 20-40 nm aufweisen. 
Ein prinzipiell anderes Herstellungsverfahren der NdFeB-Dauermagnete stellt die 
Rascherstarrung der erschmolzenen Proben mit einer Stöchiometrie nahe Nd2Fe14B dar 
[Croat84]. Bei schnellem Abschrecken einer Schmelze, z.B. durch Aufspritzen auf ein 
kaltes rotierendes Kupferrad, entstehen mit hoher Geschwindigkeit erstarrte Bandstücke 
mit einer Dicke von 20-50 µm. Durch die Abkühlgeschwindigkeit (Variation der 
Walzengeschwindigkeit) kann die Mikrostruktur der rascherstarrten Bänder gezielt 
eingestellt werden, so dass eine nanokristalline Mikrostruktur mit einen Korndurchmesser 
von etwa 20-40 nm erzielt werden kann (Abb. 2.14) [Herbst91]. Der Nachteil dieses 




dementsprechend ihre Remanenz von etwa ½ Js (0,7 T) niedrig ist. Eine Möglichkeit, die 
Remanenz zu erhöhen, ist eine Texturierung durch Warmumformung [Lee85]. Die 
Konsolidierung der rascherstarrten überstöchiometrischen Bänder (Überschuss von Nd) 
verläuft in zwei Schritten. Der erste Schritt ist eine Kompaktierung. Dadurch werden 
dichte, isotrope Vorformen (Heißpresslinge) hergestellt. Die Kompaktierung erfolgt im 
Graphitwerkzeug durch Heißpressen bei Temperaturen zwischen 650 °C und 750 °C. Die 
Aufheizgeschwindigkeit muss hoch sein, um ein unnötiges Kornwachstum zu vermeiden. 
Während der Maximaltemperatur wird eine Last von 60 MPa für 1 bis 2 min 
aufrechterhalten. Eine hohe Verdichtung des Heißpresslings ist möglich, da die Nd-reiche 
Phase bei der Operationstemperatur flüssig ist [Fuerst93]. Betrachtet man die 
Mikrostruktur eines Heißpresslings, so kann sie durch polygonale Körner der Nd2Fe14B-
Phase mit einem Durchmesser von 80 bis 100 nm charakterisiert werden. Die Körner 
sind scharf voneinander abgegrenzt. An den Korngrenzen befindet sich eine 
intergranulare Phase, die aus einer amorphen und aus einer kristallinen Phase besteht 
[Mishra87]. Die Zusammensetzung (Verhältnis Fe:Nd ist 3:7) dieser Phase entspricht 
ungefähr der eutektischen Phase des binären Systems Fe-Nd [Mishra87]. An der 
Grenzfläche der ehemaligen Bandstücke kann man gehäuft gröbere Körner (ca. 200 nm) 
beobachten, an deren Tripelpunkten besonders viel der Nd-reichen Korngrenzenphase 
zu finden ist [Mishra87, Kirchner03]. Dem Heißpressen schließt sich in einem zweiten 
Schritt die Warmumformung des Heißpresslings an. Diese Warmumformung ist 
normaleweise ein Stauchversuch, bei dem flache, tablettenförmige Magnete hergestellt 
werden. Diese Magnete sind anisotrop und die c-Achse der Kristallite ist parallel zur 
Stauchrichtung ausgerichtet. Dabei wird ein Presswerkzeug mit einem größeren 
Durchmesser als die Vorform verwendet, um eine entsprechende Reduktion der 
Magnethöhe bis 70% realisieren zu können [Fuerst93, Fuerst94, Lewis97, Kirchner03]. 
Gleichzeitig können hohe Umformgrade durch eine verstärkte Rissbildung begleitet sein. 
Dieses Problem lässt sich durch eine geeignete Umformtemperatur, eine Kontrolle der 
Umformgeschwindigkeit sowie durch eine optimierte Legierungszusammensetzung 
beheben [Kirchner03]. Übliche Umformtemperaturen liegen bei 750 – 850°C. Die 
Mikrostruktur solcher warmumgeformter Magnete ist mit Hilfe der 
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) leicht zu charakterisieren. TEM-
Untersuchungen von gestauchten Magneten zeigen, dass die Körner plattenförmig 
(600×150 nm2) sind und ihre lange Seite senkrecht zur Stauchrichtung ausgerichtet ist 
[Mishra87, Volkov99, Kirchner03]. Dabei ist die c-Achse der Kristallite der Nd2Fe14B-




Kristallite sind ähnlich wie bei einem Heißpressling von der Nd-reichen Phase umgeben, 
in der wieder eine eutektische Zusammensetzung nachgewiesen werden kann. Gröbere 
Körner sind in gestauchten Magneten in den Zonen wieder zu finden, wo die Bandstücke 
zusammentreffen [Mishra87, Volkov99, Kirchner04]. Zusätzlich wird von Bereichen 
berichtet, in denen auch die nanokristallinen Kristallite der Nd2Fe14B-Phase keine 
Ausrichtung zeigen, sondern ihre ursprüngliche polygonale Form nach dem Heißpressen 
beibehalten [Mishra86, Mishra87]. Die Pr-haltigen warmumgeformten Magnete weisen 
ähnliche Mikrostrukturen auf, sowohl nach dem Heißpressen als auch nach den 
Stauchversuchen [Fuerst94, Volkov99]. Die magnetischen Eigenschaften der 
warmumgeformten Magnete sind stark von dem Umformgrad abhängig. Z.B. weisen 
Magnete mit einem hohen Umformgrad folgende Eigenschaften auf: (BH)max bis 
400 kJ/m3, Remanenz bis 1,4 T und Koerzitivfeld von 1 bis 1,5 T [Fuerst93, Fuerst94, 
Volkov99, Kirchner03]. 
Betrachtet man die magnetische Mikrostruktur der Sintermagnete, dann findet man 
klassische Domänenmuster (Abschnitt 2.1.2). Im Gegensatz dazu werden 
Wechselwirkungsdomänen in nanokristallinen NdFeB-Magneten beobachtet. Die 
Eindomänenteilchengröße für die Nd2Fe14B-Phase beträgt 200 nm [Herbst91]. Zusätzlich 
wurde durch die Messung der Neukurven nach unterschiedlichen 
Magnetisierungszuständen an nanokristallinen NdFeB Magneten festgestellt, dass eine 
starke magnetische Wechselwirkung zwischen den Kristalliten in diesen Magneten 
vorliegt [Eckert90]. Dadurch wird die Ausrichtung der Magnetisierung der einzelnen 
Kristallite in einer Richtung hervorgerufen. Diese Bereiche mit der gleichen Ausrichtung 
der Magnetisierung sind Wechselwirkungsdomänen [Craik60]. Sie werden sowohl in 
nanokristallinen als auch in feinkristallinen NdFeB-Magneten mit Hilfe von 
unterschiedlichen Verfahren (mittels Lorenzmodus im TEM, Kerr-Mikroskopie, 
Magnetkraftmikroskopie) beobachtet [Mishra86, Hadjipanaiys87, Volkov99, Folks94a, 
Crew01]. Alle Beobachtungen stimmen miteinander gut überein und zeigen, dass die 
Ausdehnung der Domänen viel größer ist als die der Kristallite. 
2.3.3 Einfluss von Legierungselementen auf Mikrostruktur und magnetische 
Eigenschaften 
Durch eine Optimierung der Zusammensetzung des ternären NdFeB-Systems können 
die Homogenität der Mikrostruktur (Korngrößenverteilung, Kornform, Verteilung der nicht 
magnetischen Phasen usw.) und die intrinsischen magnetischen Eigenschaften 




entscheidende Rolle, weil die Remanenz durch Reduzierung des Anteils der 
hartmagnetischen Phase verringert wird. Aus technologischer Sicht braucht man 
allerdings eine zusätzliche Nd-reiche Korngrenzenphase um ein effektives Sintern 
[Sagawa84] bzw. eine rissfreie Umformung zu ermöglichen [Fuerst93]. Die relativ 
niedrige Curietemperatur der Nd(Pr)-Fe-B-Systeme (ca. 300°C) lässt sich durch eine 
Substitution von Eisen durch Co positiv beeinflussen, da die Curietemperatur der 
Nd2Co14B-Verbindung bei 720°C liegt [Herbst91]. Die Koerzitivfeldstärke von Co-
substituierten Magneten wird allerdings herabgesetzt [Buschow85, Grössinger86, 
Herbst91]. Eine Erhöhung sowohl der Koerzitivfeldstärke als auch der 
Temperaturstabilität wird durch Substitution der Nd Atome durch Dy-Atome in der 
Nd2Fe14B-Phase erzielt. Die Dy2Fe14B-Verbindung weist ein wesentlich höheres 
Anisotropiefeld auf als die Verbindung auf Nd-Basis [Herbst91]. Gleichzeitig hat Dy2Fe14B 
eine niedrigere Sättigungsmagnetisierung [Fuerst94], da Dysprosium ein schweres 
Seltenerd-Element ist und dementsprechend sein magnetisches Moment mit dem 
Moment von Fe Atomen antiparallel koppelt [Herbst91]. Als Folge wird die 
Sättigungspolarisation der NdFeB-Magnete mit Dy-Zusatz kleiner. Außerdem verbessert 
Dy auch die Warmumformbarkeit der rascherstarrten NdFeB-Materialien mit Co-Zusatz 
[Yoshida91]. Dadurch kann die Textur verbessert werden, was trotz der niedrigeren 
Sättigungspolarisation der Dy-haltigen hartmagnetischen Phase einen Gewinn in der 
Remanenz bringt. Wie durch Dy kann die Warmumformbarkeit auch durch Zulegieren 
von Ga positiv beeinflusst werden. Da Gallium die Schmelztemperatur und die Viskosität 
der Nd-reichen Phase senkt [Steel95, Leonowicz94, Kirchner04], ergibt sich eine größere 
Menge der flüssigen Nd-reichen Phase bei der Umformtemperatur. Darüber hinaus sind 
niedrigere Umformspannungen beim Stauchen erforderlich. Weiterhin besitzt Ga die 
vorteilhafte Eigenschaft, die Oberflächenspannung der Nd-reichen Phase zu reduzieren, 
was glattere Korngrenzen und eine gleichmäßige Verteilung der Nd-reichen Phase 
bewirkt [Chang89, Knoch90]. Dadurch bringt ein Ga-Zusatz nicht nur bessere 
Umformeigenschaften, sondern auch eine Erhöhung der Koerzitivfeldstärke durch 
magnetische Entkopplung durch die paramagnetische Korngrenzenphase [Grieb91, 
Steel95, Kirchner04]. Ga wird als Legierungselement auch bei Sintermagneten effektiv 
angewendet [Grieb91]. Obwohl die Ga Substitution von Fe-Atomen in der Nd2Fe14B-
Phase zur Zunahme der Curietemperatur und zur Abnahme der Sättigungspolarisation 
führt [Chacon00], ermöglichen die verbesserten technologischen Eigenschaften eine 
bessere Ausrichtung der Kristallite der Nd2Fe14B-Phase. Aus diesem Grund kann man 
höhere Remanenzwerte erwarten. 
3. Probenpräparation und Probencharakterisierung 
3.1. Magnetherstellung 
In dieser Arbeit wurden die texturierten Magnete durch Warmumformung aus zwei 
kommerziell vertriebenen, rascherstarrten Materialien (MQU-F und MQU-F4-4) 
hergestellt. Diese Werkstoffe lagen als Pulver (gemahlene Bandstücke) vor und wurden 
von Magnequench Inc. bezogen. Die Kompaktierung von Ausgangspulvern sowie die 
Warmumformung der Heißpresslinge erfolgten mit Hilfe einer 200 kN Heißpresse, die im 
IFW Dresden gebaut worden ist. Die Presseinrichtung besteht aus einem hydraulischen 
Arbeitskörper, der mit dem Oberstempel verbunden ist und dessen Presskraft über eine 
hydraulische Handpumpe stufenlos eingestellt werden kann. Die Höhe der Presskraft 
wird mit einem Drucksensor gemessen. Die Kontrolle der Umformgeschwindigkeit und 
Stempelgeschwindigkeit erfolgt über einen Wegsensor durch ständigen, 
rechnergestützten Ist-/Sollwert-Vergleich. Ein Strahlungsofen kann das zwischen dem 
Unter- und Oberstempel fixierte Presswerkzeug innerhalb von ca. 3 min auf eine 
Temperatur von 700 °C aufheizen. Ein Thermoelement misst die Temperatur des 
Pressguts, da dieses durch eine Bohrung im Werkzeug in unmittelbarer Nähe zum 
Pressgut angebracht ist. Die Regelschwankungen betragen 2-3 °C. Das Presswerkzeug 
steht auf dem Unterstempel, der auf einem Tisch fixiert ist. Die Presswerkzeuge selbst 
sind aus einer hochwarmfesten Ni-Legierung (NiCr19CoMo) angefertigt. Dabei werden 
sie vor jedem Einsatz mit einer dünnen Graphitemulsionsschicht versehen, um 
Verschweißung zu vermeiden. Die Kompaktierung der Pulver findet grundsätzlich im 
Vakuum (ca. 10-3 mbar) statt, während die Warmumformung unter Argonatmosphäre 
abläuft. Eine schematische Darstellung des Heißpressens und des anschließenden 
Stauchpressens ist in Abbildung 3.1 zu sehen.  
Die optimalen Kompaktierungs- bzw. Umfombedingungen wurden auf Grund der 
Ergebnisse aus Vorarbeiten im IFW Dresden ausgewählt [Kirchner03, Hinz03]. Die 
Kompaktierung durch das Heißpressen erfolgte im Vakuum bei einem Pressdruck von 
150 MPa bei einer Temperatur von 750 °C. Dabei wurden kompakte, nahezu isotrope 
Vorformen jeweils aus beiden Legierungen hergestellt, die eine zylindrische Form mit 
einem Durchmesser von ca. 8 mm und einer Höhe von 8 mm besaßen. Nach dem 
Heißpressen wurde eine Dichte der Proben von 7,5 bis 7,55 g/cm3 gemessen. Die 




theoretische Dichte der Nd2Fe14B- bzw. Pr2Fe14B-Phase beträgt 7,6 bzw. 7.55 g/cm3. Die 
hohe Probendichte ist eine wichtige Voraussetzung für die anschließende Umformung. 
 
Abbildung 3.1 Skizze des Heißpressens bzw. Stauchpressens. 
Die Warmumformung der Heißpresslinge jeweils aus beiden Werkstoffen erfolgte unter 
Argonatmosphäre bei einer Temperatur von 750 °C. Dabei wurde die 
Umformgeschwindigkeit konstant bei 10-3 s-1 gehalten, so dass längere Umformzeiten 
notwendig waren, um einen hohen Umformgrad ε = ln(h0/h) (h0: Ausgangshöhe der 
Probe, h: Höhe der Probe nach dem Stauchen) zu erzielen. Die notwendige 
Druckspannung wurde bei konstanter Umformgeschwindigkeit als Funktion des 
Umformgrades gemessen. Alle warmumgeformten Proben wurden von Frau K. Berger 
hergestellt. 
Untersuchungen der Mikrostrukturentwicklung und der Abhängigkeit der magnetischen 
Eigenschaften von der Glühdauer wurden an gestauchten Proben mit einem Umformgrad 
von ca. 1,3 bei einer Temperatur von 800 °C unter Argonatmosphäre durchgeführt. Die 
Glühdauer wurde von 20 min bis 4 Stunden variiert. 
Die Sintermagnete, die im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersucht und 
charakterisiert worden sind, wurden von der Vacuumschmelze GmbH & Co. KG 
bezogen. Diese Magnete haben folgende Bezeichnungen: 
- anisotroper Sintermagnet; dieser Magnet wurde speziell angefertigt, um eine sehr 
hohe magnetische Energiedichte zu erreichen 
- isotroper Sintermagnet; dieser Magnet wurde unter identischen 
Herstellungsbedingungen wie der vorher genannte anisotrope Sintermagnet 
angefertigt. Die einkristallinen Pulverteilchen wurden jedoch nicht im Magnetfeld 
ausgerichtet 
- Vacodym 677 HR und Vacodym 722 Sintermagnete sind zwei kommerziell 
vertriebene Magnete. 





3.2. Chemische Analyse 
Die chemische Analyse sowohl der Ausgangspulver als auch eines Stücks des 
anisotropen Sintermagneten wurde in der Abteilung „Chemische Analyse“ im IFW 
Dresden durchgeführt. Für die quantitative Analyse der metallischen Elemente wurden 
atomspektroskopische Methoden verwendet, insbesonders die ICP-Spektrometrie 
(inductively coupled plasma) speziell zur Ermittlung der Nd, B, Co und Ga-Anteile und die 
Atomabsorptionsspektroskopie für die Analyse des Al-Gehaltes. Die Ergebnisse der 
chemischen Analyse sind in Tabelle 3.1 dargestellt. 




Nd Pr Dy Fe B Co Ga Al 
MQU-F 12 - 1,6 73 5,6 6,6 0,6 - 
MQU-F4 0,5 12,5 0,4 74 5,7 6,8 - - 
anisotroper Sintermagnet 12,6 - 0,04 80,5 6,0 0,5 0,1 0,1 
3.3. Magnetische Charakterisierung 
Die magnetischen Eigenschaften der Heißpresslinge wurden im PERMAGRAPH der 
Firma Magnet-Physik Dr. Steingroever GmbH gemessen. Die Messung der 
magnetischen Eigenschaften der texturierten Magneten und der Sintermagnete wurden 
im Vibrationsmagnetometer (vibrating sample magnetometer - VSM) durchgeführt. Alle 
Messproben, ausschließlich der Proben für die Wohlfarth-Analyse, wurden vor jeder 
magnetischen Messung mit einem magnetischen Impulsfeld von 7 T aufmagnetisiert. 
Die Messung der Polarisation im PERMAGRAPH erfolgte mit einer J-kompensierten 
Umspule mit einem konstanten Durchmesser von 10 mm. Diese Umspule besteht aus 2 
konzentrischen Teilspulen mit gleichen Windungsflächen, die gegeneinander geschaltet 
sind. Eine zusätzliche Spule erfasst den Fluss neben der Probe. Die Flussdifferenz 
innerhalb und außerhalb der Umspule wird gemessen, so dass der Wert J(H) = B - µ0H 
von einem Fluxmeter erfasst wird. 
Das Vibrationsmagnetometer basiert auf einem Messprinzip, das von Foner im Jahr 
1959 entwickelt wurde. Dabei wird die Probe im VSM in einem homogenen Magnetfeld 




zum Schwingen gebracht. Die schwingende Probe erzeugt in den Induktionsspulen des 
Messkörpers ein Signal, das mit einer Referenzprobe mit bekannter Polarisation 
verglichen wird. Diese Differenz ist proportional zur Polarisation der Probe. Da die 
Messung im magnetisch offenen Kreis erfolgt, wird das entmagnetisierende Feld der 
Probe durch die Rückscherung der Hystereseschleife berücksichtigt. Für VSM-
Messungen wurden würfelförmige Proben mit einer Kantenlänge von 2 mm jeweils aus 
der Mitte der gestauchten Probe herausgesägt und deren Oberfläche mit SiC-
Schleifpapier fein geschliffen. Für die Wohlfarth-Analyse wurden ebenfalls die 
würfelförmigen Proben verwendet. Diese wurden zunächst nach den VSM-Messungen 
bei 450 °C unter Argonatmosphäre thermisch entmagnetisiert. 
3.4. Elektronenmikroskopie 
3.4.1 Probenpräparation 
Für die Rasterelektronenmikroskopie (REM) wurde eine prismatische Probe jeweils 
aus einer gestauchten, tablettenförmigen Probe bzw. aus einem Sintermagneten 
herausgesägt. Die Probe für die mikroskopischen Untersuchungen wurde unmittelbar 
neben der Stelle der VSM-Würfelprobe herauspräpariert. Weiterhin wurde die 
prismatische Probe entlang der längeren Achse, d.h. senkrecht zur Stauchrichtung, in 
zwei Hälften gebrochen. Eine Hälfte wurde für die Bruchflächenanalyse im REM 
verwendet. Die andere wurde in einer Mischung von Epoxydharz und feinen 
Kohlenstoffteilchen eingebettet und getrocknet. Die prismatischen Proben aus 
Sintermagneten wurden im gesägten Zustand (ungebrochen) eingebettet. Vor der 
Einbettung wurden alle Proben so orientiert, dass eine glatte Oberfläche senkrecht zur 
Stauchrichtung für die warmumgeformten Magnete bzw. zur Texturierungsachse für die 
Sintermagnete als Untersuchungsfläche zur Verfügung stand.  
Die eingebetteten Proben wurden zuerst mit SiC-Schleifpapier unterschiedlicher 
Körnung von 400 bis 4000 manuell geschliffen. Anschließend erfolgte das Polieren mit 
Hilfe spezieller Poliertücher und mit einer Diamantsuspension der Körnung 3 bzw. 1 µm 
für eine Zeit von 4 bis 5 Minuten. Als Endpoliermittel wurde SiO2-Suspension mit einer 
Teilchengröße vom 20 nm verwendet. Nach jeder Schleif- bzw. Polierstufe wurde die 
Probenoberfläche im Lichtmikroskop auf homogenen Materialabtrag kontrolliert. Die 
mechano-chemische Probenpräparation wurde mit wasserfreiem Schmiermittel  
durchgeführt und ist notwendig, um eine spannungs- bzw. oxidationsschichtfreie und 





extrem glatte Probenoberfläche zu erhalten, was für die Anforderungen der EBSD-
Technik erforderlich ist. 
Von einer gestauchten Probe aus MQU-F4-4 Material mit einem Umformgrad von 1,3 
wurde eine dünne plattenförmige Scheibe parallel zur Stauchrichtung abgesägt, um 
daraus eine Probe für die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) anzufertigen. 
Diese Scheibe wurde in Epoxydharz eingebettet. Daraus wurde eine dünne rechteckige 
Scheibe (0,5 mm) mit einer Kantenlänge von 3 mm präpariert und danach auf eine 
Stärke von 100 µm abgeschliffen, poliert und anschließlich gedünnt. Die Scheibenmitte 
mit der dünnsten Stelle von etwa 30 µm wurde daraufhin in einer Ionenstrahlanlage bis 
zur Bildung eines kleinen Loches gedünnt. Um möglichst große durchstrahlbare Bereiche 
am Rand des Loches gewährleisten zu können, erfolgte nach dem Durchbruch noch eine 
20-minütige Weiterbearbeitung mit einem zur Oberfläche sehr flachen Winkel des 
Ionenstrahls von maximal 2°. 
3.4.2 Rasterelektronenmikroskopie 
Die Bruchflächenanalyse wurde mit Hilfe des hochauflösenden 
Rasterelektronenmikroskops Gemini 1530 der Firma Leo durchgeführt. Dabei bestand 
die Möglichkeit an allen polierten Proben die Phasenverteilung mittels des im REM 
eingebauten Rückstreuelektronendetektors zu untersuchen. Gleichzeitig stand ein 
System der energiedispersiven Röntgenspektrometrie (EDX – energy dispersive x-ray 
analysis) der Firma Röntec zu Verfügung, um die Zusammensetzung der Phasen zu 
ermitteln. Für die Mikrotexturanalyse wurde das EBSD-System der Firma HKL 
Technologies eingesetzt. Dieses System besteht aus einem Nordlys II EBSD-Detektor 
und einem Programmpaket Channel 5 für die Akquisition bzw. Bearbeitung der 
ermittelten Orientierungsdaten. Für die Ermittlung des Orientierungsverteilungsbildes 
wurde ein Strahlrastermodus angewendet. Dabei wurde der Elektronenstrahl gesteuert, 
um ein Rasterbild zu erzeugen. Die kristallographischen Daten der Phasen wurden der 
NIST Datenbank entnommen. 
Die Korngrößenverteilung der warmumgeformten Proben wurde an REM-Aufnahmen 
mit Hilfe eines AnalySIS Programms durchgeführt. Etwa 500 bis 1000 Körner aus einem 
Bereich mit plattenförmigen Körnern und ebensoviele aus einem Bereich mit 
sphärischem Grobkorn wurden nach der Linearmethode (Streckenvermessung) 
vermessen. Der flächenmäßige Anteil der grobkristallinen und feinkristallinen Bereiche 
wurde mit Hilfe der Flächenanalyse bestimmt. Die Ergebnisse dieser Flächenanalyse wie 




auch der Streckenvermessung wurden bei der Bestimmung der mittleren Korngröße 
berücksichtigt. 
3.4.3 Transmissionselektronenmikroskopie 
TEM–Untersuchungen wurden an einem FEI Technai F30 vorgenommen. Ein EDX-
Spektrometer der Firma EDAX mit einem Si-Detektor stand zu Verfügung, um sowohl die 
Zusammensetzung der Phasen als auch die Elementverteilung zu ermitteln. Unter 
Vernachlässigung der schwer zu quantifizierenden Bor-Atome wurde aus diesen 
Messungen die ungefähre Zusammensetzung der Phasen bestimmt. Die TEM-
Untersuchungen wurden von Herrn Dr. Gemming durchgeführt. 
3.5. Untersuchungsmethoden der magnetischen Mikrostruktur 
Die eingebetteten und polierten Proben für die REM-Untersuchungen erfüllen die 
Anforderungen für die Kerr-Mikroskopie und auch für die Magnetkraftmikroskopie. Somit 
war keine zusätzliche Probenpräparation für die Charakterisierung der magnetischen 
Mikrostruktur erforderlich. 
3.5.1 Kerr-Mikroskopie 
In einem Kerr-Mikroskop nutzt man den magnetooptischen Kerr-Effekt zur Abbildung 
der magnetischen Domänen. Trifft linear polarisiertes Licht auf eine magnetische Probe, 
so beeinflusst die Magnetisierung den Polarisationszustand des reflektierten Lichts. Nach 
der Reflexion ist das Licht im Allgemeinen elliptisch polarisiert. Das Licht wird unter 
anderem durch den Kerr-Winkel charakterisiert, der die Drehung gegenüber der 
ursprünglichen Polarisationsrichtung angibt. Diese Drehung der Polarisation wird im 
Mikroskop durch eine geeignete Einstellung von Polarisator und Analysator sichtbar 
gemacht. Eine bestimmte Magnetisierungsrichtung, d.h. eine magnetische Domäne, 
erscheint dann hell, eine andere dunkel. Da die Kerr-Amplituden sehr klein sind und 
immer eine gewisse Untergrundhelligkeit vorhanden ist, bleibt der magnetische Kontrast 
sehr klein. Diese Einschränkung kann mittels digitaler Bildbearbeitungsmethoden 
(Bildermittelung, Abzug des „nicht magnetischen“ Kontrastes) aufgehoben werden 
[Hubert98]. 





In der vorliegenden Arbeit wurde der polare Kerr-Effekt genutzt, der zur Abbildung der 
Domänen mit Magnetisierung senkrecht zur Probenoberfläche führt. Dieser Effekt ist am 
stärksten zu beobachten, wenn das Licht senkrecht auf die Oberfläche fällt. 
In der Regel wurden die Domänenstrukturen an den thermisch entmagnetisierten 
Proben beobachtet. Zusätzlich wurden zwei Proben (Heißpressling und hoch texturierte 
Probe aus MQU-F Material) im Gegenfeld (im VSM) entmagnetisiert und danach ohne 
angelegtes Magnetfeld mit dem Kerr-Mikroskop charakterisiert. 
Für die Untersuchungen der Domänenstruktur bei tiefen Temperaturen standen ein 
Kryostat zur Abkühlung bei flüssigem Stickstoff zur Verfügung. Die Temperatur der Probe 
wurde mit Hilfe eines Thermoelements in mittelbarer Nähe der Probe kontrolliert. Dabei 
betrug die Messgenauigkeit ca. 1 K. Die Änderung der Domänenstruktur wurde von 
Raumtemperatur bis 77 K untersucht. 
3.5.2 Magnetkraftmikroskopie 
Die MFM-Untersuchungen (magnetic force microscopy) wurden mit Hilfe des 
Nanoscope IIIa der Firma „Digital Instruments“ durchgeführt. Dabei wurde eine Spitze 
(Firma Veeco) mit einer hartmagnetischen Beschichtung (µ0Hc ≈ 0,4 T) eingesetzt. 
Das Funktionsprinzip der Magnetkraftmikroskopie (magnetic force microscopy) beruht 
auf der Wechselwirkung der Magnetisierung der magnetischen Beschichtung der Spitze 
mit den magnetischen Streufeldern, die an der Probenoberfläche entstehen. Dabei wird 
ein Cantilever (Biegebalke) mit der Spitze nahe seiner Eigenfrequenz angeregt. Wirkt auf 
die Spitze des Cantilevers eine ortsabhängige Kraft, d.h. befindet sich die Spitze in einem 
Kraftgradienten, ändert sich die effektive Federkonstante und somit die Eigenfrequenz 
des Cantilevers [Wiesendanger92]. Die Ursache des Kraftgradienten sind die Streufelder 
der Probenoberfläche. Die Änderung der effektiven Federkonstante führt z.B. zu einer 
Phasenverschiebung der Anregungsschwingungen. Dabei wird die Phasenverschiebung 
der gemessenen Schwingungen in Bezug auf die Anregungsschwingungen der 
Cantilever aufgezeichnet. Die Phasenverschiebung wird mit Hilfe eines Laserstrahls 
gemessen, der von der Rückseite des Cantilevers reflektiert wird. Um eine Abbildung zu 
erhalten, wird die Phasenverschiebung in Abhängigkeit von der x- und y-Position der 
Spitze aufgenommen. Da der Kraftgradient sich mit dem Abstand von der Probe ändert, 
muss der Abstand von der Probe zur Spitze konstant gehalten werden. Aus diesem 
Grund wird zuerst die Topographie entlang einer Linie aufgenommen und danach wird 
die Topographie für die MFM-Messung in einer konstanten Höhe (h) über der Probe 




nachgefahren (Abb.3.1). Die Oberflächenstruktur wird mittels AFM (atomic force 
microscopy) aufgenommen. Dabei wird die Information der Topographie durch die van-
der-Waals Wechselwirkung zwischen Atomen der Spitze und der Probe verursacht. Die 
van-der-Waals Wechselwirkung ist kurz oberhalb der Probe deutlich stärker als die 
magnetische Wechselwirkung. 
 
Abbildung 3.1. Prinzip der Magnetkraftmikroskopie (1 - AFM Rasterlinie für 
Topographiebild, 2 - MFM Rasterlinie für die Abbildung des Streufeldes auf die Höhe h). 
Da mit einer MFM-Aufname nicht eine Domäne oder eine Domänenwand, sondern die 
Wechselwirkung der Magnetisierung der Spitze mit den an der Probenoberfläche 
erzeugten Streufeldern abgebildet wird, ist die Interpretation von MFM-Aufnahmen in 
vielen Fällen schwierig. Zusätzlich wird die Interpretation dadurch verkompliziert, dass 
die Magnetisierung der Spitze unter Einfluss der Streufelder der Probe umgeschaltet 
werden kann bzw. Streufelder der Spitze die Domänenstruktur an der Probenoberfläche 
ändern können [Folks98]. Aus diesem Grund wurden Spitzen mit einer hartmagnetischen 
Beschichtung verwendet, um mögliche Einflüsse der Streufelder auf die Magnetisierung 
der Spitze durch ein hohes Koerzitivfeld zu minimieren. Wenn sich der 
Magnetisierungszustand der Spitze im Laufe des Rasterns nicht ändert und nur die z-
Komponente (senkrecht zu Oberfläche) des magnetischen Feldes berücksichtigt wird, ist 
die Phasenverschiebung ∆Φ proportional zur zweiten Ableitung der Feldstärke in z-
Richtung. Demzufolge kann man einen Domänenkontrast erwarten, d.h. innerhalb der 
Domäne wirkt auf die Spitze entweder eine attraktive Wechselwirkung (die Spitze wird 
von einer in gleicher Richtung magnetisierten Domäne angezogen) oder eine repulsive 
Wechselwirkung (die Spitze wird von entgegengesetzt magnetisierten Domänen 
abgestoßen). Die attraktive bzw. repulsive Wechselwirkung wird dementsprechend 
dunkel bzw. hell dargestellt (Domänenkontrast). Wenn jedoch die Magnetisierung der 
Spitze beim Abrastern umschaltet, muss auch der Kontrast umgekehrt abgebildet 
werden. Gleichzeitig muss die Spitze die Kontrastmerkmale beim Drehen der Probe um 





90° gleich abbilden, ansonsten muss die Entstehung des Kontrastes auf die 
Eigenschaften der Spitze (Artefakte) zurückgeführt werden.  
3.6. Texturcharakterisierung mittels Röntgenbeugung 
Auf Grund der tetragonalen Einheitszelle der Nd2Fe14B-Phase und der starken 
einachsigen Kristallanisotropie lässt sich ein hoher Remanenzwert des Magneten mit 
Hilfe einer Fasertextur erzielen. Dementsprechend lässt sich die kristallographische 
Textur der Magnete auf Nd2Fe14B-Basis nur durch Ermittlung der 
Orientierungsverteilungsfunktion P<00l>(α,β) charakterisieren [Tenaud87, Walker97, 
Yagodkin99, Yagodkin00]. Anhand der wohldefinierten Ausrichtung der Probenoberfläche 
im Röntgendiffraktometer (Texturachse <00l> senkrecht zur Probenoberfläche) kann man 
annehmen, dass die Winkel α für ideal ausgerichtete Kristallite gleich null sind. Die 
Orientierungsverteilungsfunktion P<001>(α,β) kann laut Gleichung (3.1) berechnet werden, 











IP     (3.1) 
Entsprechend kann man den Volumenanteil der Kristallite, deren Netzebenennormalen 









⎛     (3.2) 
Bei Berücksichtigung der Rotationssymmetrie der erwünschten Fasertextur ergibt sich, 
dass sowohl die integrale Reflexintensität als auch die Orientierungsverteilungsfunktion 
nicht vom Winkel β abhängig sind. Aus diesem Grund lässt sich eine neue vereinfachte 










If     (3.3) 
Diese Gleichung (3.3) beschreibt die Orientierungsverteilung der Teilchen als eine 
Funktion f(α) = 2πP(α)sin(α). 




Die Funktion f(α) gibt eine wesentliche Kenngröße der vorliegenden Fasertextur. 







∫=     (3.4) 
Gleichzeitig kann die Orientierungsabweichung der Kristallite einer vorgegebenen 
Texturachse durch einen mittleren Missorientierungswinkel <α> anhand der 





ααααπα P     (3.5) 
Der Hauptnachteil dieses Verfahrens der Texturanalyse ist eine sehr zeitaufwändige 
Messung der kompletten Orientierungsverteilungsfunktion P(α). In der vorliegenden 
Arbeit wurde eine andere Methode für die Ermittlung der Orientierungsverteilungsfunktion 
P(α) angewendet, die von Ivanov und Yagodkin ausführlich beschrieben worden ist 
[Ivanov00]. Ein wesentliches Merkmal dieser Methode ist die Anpassung der theoretisch 
berechneten Reflexintensität zur experimentell gemessenen Intensität. Um die 
Orientierungsverteilungsfunktion zu erhalten, ist lediglich ein präzises 
Beugungsdiagramm notwendig, das mittels Diffraktometrie ermittelt werden kann. Diese 
Methode von Ivanov und Yagodkin ist nur dann anwendbar, wenn die Textur streng 
genommen rotationssymmetrisch ist und wenn die Texturachse senkrecht zur 
Messebene liegt. 
Die Texturuntersuchungen wurden am Moskauer Staatlichen Institut für Stahl und 
Legierungen von Herrn Prof. Yagodkin durchgeführt. Die Messungen wurden in der 
sogenannten Bragg-Brentano-Geometrie mit Kobalt-Strahlung gemacht. Dabei wurde 
jeweils eine Probenoberfläche mit einer Fläche von 8 mm×8 mm bestrahlt. Die 
warmumgeformten, tablettenförmigen Proben waren halbiert und von beiden Seiten leicht 
angeschliffen, so dass die Texturanalyse an der Probenoberfläche, die fast im direkten 
Kontakt zum Oberstempel beim Heisspressen war, in der Mitte der Probe durchgeführt 
wurde. 
4. NdFeB-Sintermagnete 
In diesem Kapitel werden die Mikrostruktur und die Domänenstruktur von NdFeB-
Sintermagneten behandelt, wobei der Schwerpunkt auf der Analyse der Mikrotextur 
mittels EBSD (electron backscatter diffraction) liegt. Die Mikrostruktur und Mikrotextur 
von isotropen und hoch texturierten Magnete mit einer optimierten Mikrostruktur werden 
mit denen kommerzieller Magnete verglichen. 
Hochleistungsdauermagnete von Typ NdFeB werden auf sehr hohe magnetische 
Energiedichten (BH)max hin entwickelt. Die extrinsischen magnetischen Eigenschaften 
eines Magneten werden sowohl durch die intrinsischen magnetischen Eigenschaften der 
Hauptphase als auch durch die Mikrostruktur (durch z.B. den Anteil anderer Phasen und 
die Ausrichtung der Kristallite) bestimmt. Eine sorgfältige Optimierung der 
Herstellungsschritte kann zu maximalen Energiedichten ((BH)max) von 440 – 450 kJ/m3 
führen [Kaneko00, Rodewald02a]. Eine gute Ausrichtung der einkristallinen 
Pulverteilchen beim Kompaktieren spielt eine wesentliche Rolle, um eine hohe 
Remanenz der Sintermagnete nahe der Sättigungspolarisation zu erzielen. Die durch 
diese Ausrichtung gewonnene Textur des fertigen Magneten kann magnetisch 
charakterisiert werden, indem man die Remanenz parallel (Brl l) und senkrecht (Br⊥) zur 
Texturierungsachse ermittelt. Das Verhältnis dieser Werte Brl l /Br⊥  gibt die magnetische 
Textur wieder, d.h. die Ausrichtung der magnetisch leichten Achse der Kristallite in Bezug 
auf eine Referenzrichtung (im Falle der Sintermagnete ist sie die Texturierungsachse) 
[Walker97]. Um eine kristallographische Textur quantitativ zu charakterisieren, verwendet 
man oft die Röntgenbeugung [Tenaud88, Walker97, Yagodkin99]. Diese Techniken der 
Texturanalyse weisen eine sehr gute Statistik auf, da die Textur über das 
Magnetvolumen bzw. über eine große Fläche (mehrere mm2) ermittelt wird. Jedoch 
liefern sie keine Aussagen zu weiteren Mikrostrukturmerkmalen, wie z. B. 
Korngrößenverteilung, Phasenverteilung, Charakter der Korngrenzen und lokale Textur. 
Wie schon in Abschnitt 2.1.2 angedeutet, steht uns mit dem EBSD-Verfahren eine 
effektive und im Prinzip leicht handhabbare Möglichkeit zur Bestimmung der 
Kristallorientierung zur Verfügung. Man kann eine Aussage über die Textur eines 
Magneten mittels eines EBSD-Mappings mit entsprechender Größe treffen und 
darüberhinaus auch zusätzliche Information über die Mikrostruktur erhalten wie z.B. 
Korngrößenverteilung, Phasenverteilung, usw. Diese detaillierte Information über die 




extrinsischen Eigenschaften (vor allem der Koerzitivfeldstärke) benötigt und kann zu 
einer weiteren Optimierung des Herstellungsprozesses genutzt werden. Die 
Orientierungsbestimmung mittels EBSD kann mit der mittels der Kerr-Mikroskopie 
beobachteten Domänenstruktur korreliert werden. Daraus können Rückschlüsse auf die 
magnetische Wechselwirkung zwischen Kristalliten, sowie auf die 
Ummagnetisierungsprozesse innerhalb des Magneten gezogen werden.  
Bisher allerdings konnte das EBSD-Verfahren für Sintermagnete nicht erfolgreich 
angewendet werden. Es war zwar in einigen Fällen möglich, die Orientierung der 
Nd2Fe14B-Phase zu bestimmen, jedoch konnten keine reproduzierbaren EBSD-Mappings 
mit relevanter Statistik erstellt werden. Der Grund lag in der komplexen Kristallstruktur 
und der hohen Empfindlichkeit der EBSD-Methode auf den Oberflächenzustand 
(Oxidationsschicht, Spannungen bzw. Verzerrungen in der Oberflächenschicht, Rauigkeit 
usw.) [Lillywhite02]. Die nachfolgenden Ergebnisse sollen jedoch zeigen, dass dieses 
Problem durch eine sorgfältige Probenpräparation und durch eine Optimierung der 
Aufnahmebedingungen der EBSD-Bilder gelöst werden kann. 
Folgende Sintermagnete wurden mit dem EBSD-Verfahren und mit der Kerr-
Mikroskopie untersucht: 
- ein Sintermagnet mit einer optimierten Mikrostruktur ((BH)max = 451 kJ/m3) wurde 
bei der Firma Vacuumschmelze GmbH & Co. KG hergestellt, im folgenden als 
„anisotroper Sintermagnet“ bezeichnet 
- ein nicht texturierter Sintermagnet, im folgenden als „isotroper Sintermagnet“ 
bezeichnet, dieser isotrope Sintermagnet wurde speziell bei der Firma 
Vacuumschmelze GmbH & Co. KG im Auftrag gegeben 
- kommerzielle Sintermagnete (Vacuumschmelze GmbH & Co. KG) vom Typ 
Vacodym 677 HR und Vacodym 722. 
Die anisotropen und isotropen Magnete haben exakt die gleiche Zusammensetzung 
(Tabelle 3.1) und wurden unter identischen Herstellungsbedingungen hergestellt, mit 
dem einzigen Unterschied, dass bei dem isotropen Magneten die einkristallinen 
Pulverteilchen nicht im Magnetfeld ausgerichtet wurden. Im Gegensatz dazu wurde 
einkristallines Pulver für den anisotropen Magneten im Magnetfeld kompaktiert. 
Anschließend wurde eine Serie starker Magnetfeldimpulse mit abwechselnder Richtung 
(parallel bezüglich der Texturierungsachse) angewandt, um die Ausrichtung der Kristallite 
weiter zu verbessern [Rodewald02b]. Die Mikrostrukturen des anisotropen und isotropen 




von der Ausrichtung der Kristallite) auf. Die mittlere Korngröße des anisotropen 
Sintermagneten beträgt 4,6 µm [Rodewald02a]. 
4.1. Magnetische Eigenschaften und Wohlfarth-Analyse 
In Tabelle 4.1 sind die extrinsischen magnetischen Eigenschaften der hier 
untersuchten Sintermagnete zusammengestellt. Die magnetischen Eigenschaften 
wurden im Vibrationsmagnetometer gemessen. 
Der anisotrope Sintermagnet weist einen sehr hohen Remanenzwert und ein 
moderates Koerzitivfeld auf, das dennoch hinreichend groß ist, um eine sehr hohe 
maximale Energiedichte von 451 kJ/m3 zu erreichen (Tabelle 4.1). Im Gegensatz dazu ist 
der isotrope Sintermagnet durch eine niedrige Remanenz und ein höheres Koerzitivfeld 
gekennzeichnet. Die regellose Ausrichtung der Kristallite hat einen direkten Einfluss auf 
beiden Kenngrößen: die Remanenz ist etwa die Hälfte der Remanenz des anisotropen 
Sintermagneten. Das Koerzitivfeld ist höher, weil die regellose Orientierung der Kristallite 
eine breite Verteilung des Nukleationsfeldes zur Folge hat. Auf Grund der niedrigen 
Remanenz ist die maximale Energiedichte (102 kJ/m3) niedrig (Tabelle 4.1). 
Tabelle 4.1: Extrinsische magnetische Eigenschaften der Sintermagnete. 
Probe Remanenz Br, T Koerzitivfeld µ0JHc, T 
Energiedichte 
(BH)max, kJ/m3 
anisotroper Sintermagnet 1,52 0,98 451 
isotroper Sintermagnet 0,77 1,32 102 
Vacodym 677 HR 1,18 3,1 270 
Vacodym 722 1,47 1,1 415 
Der Vacodym 722 Sintermagnet weist ähnliche magnetische Eigenschaften wie der 
anisotrope Sintermagnet auf (Tabelle 4.1). Die etwas niedrigere Remanenz von Vacodym 
722 lässt sich auf einen höheren Anteil der Nd-reichen Phase in diesem Magneten im 
Vergleich zum anisotropen Magneten zurückführen, wodurch die 
Sättigungsmagnetisierung und dementsprechend die Remanenz herabgesetzt werden. 
Der Vacodym 677 HR Sintermagnet ist für höhere Anwendungstemperaturen entwickelt. 
Er hat die niedrigste Remanenz (1,18 T) und das höchste Koerzitivfeld (3,1 T) der drei 




zurückgeführt werden, wobei der Dy-Anteil mit Hilfe des im REM eingebauten EDX-
Systems ermittelt wurde. Die Dy-Atome ersetzen die Nd-Atome auf den Gitterplätzen der 
Nd2Fe14B Elementarzelle. Da Dy2Fe14B eine niedrigere Sättigungsmagnetisierung und 
ein höheres Anisotropiefeld im Vergleich zu Nd2Fe14B aufweist [Herbst94], wird einerseits 
die Sättigungsmagnetisierung der Verbindung mit Dy-Zusatz herabgesetzt und 
anderseits das Koerzitivfeld erhöht. Zusätzlich weist die Mikrostruktur von Vacodym 677 
HR einen deutlich größeren Anteil der Seltenerd-reichen Phase auf (Abschnitt 4.2). 
Dadurch wird die Remanenz zusätzlich reduziert. 
Das Ummagnetisierungsverhalten von NdFeB-Sintermagneten wird durch Keimbildung 
von Bereichen umgekehrter Magnetisierung (Nukleationsmechanismus) beschrieben 
[Kronmüller88]. Die Domänenwände innerhalb eines Nd2Fe14B-Kristallits lassen sich mit 
einem entlang der c-Achse angelegten kleinen Magnetfeld leicht verschieben. Die 
Wohlfarth-Analyse des Remanenzverhältnisses kann hier Information über die 
Wechselwirkung zwischen den Körnern liefern. Selbstverständlich müssen bei dieser 
Analyse das Vorhandensein und die leichte Beweglichkeit der Domänenwände 
berücksichtigt werden [Müller92]. 
(a)  (b)  
Abbildung 4.1. Wohlfarth-Analyse des anisotropen und isotropen Sintermagneten: (a) 
δM-Plot und (b) Henkel-Plot. 
Der δM-Plot des anisotropen Sintermagneten weist für Maximalfelder Hm unterhalb von 
JHc eine sehr stark positive Abweichung von δM = 0 auf (Abb. 4.1(a)). Für größere Werte 
vom Hm gilt δM = 0. Die (hier nicht gezeigte) Neukurve der Sintermagnete entlang der 
magnetisch leichten Achse ist sehr steil, d.h. wesentlich steiler als im Beispiel von 
Abbildung 2.4(1). Dies wird durch die leichte Beweglichkeit der im thermisch 
entmagnetisierten Zustand vorhandenen Domänenwände verursacht. Dadurch wird die 




durch ein relativ kleines Magnetfeld Hm aus den Kristalliten herausgeschoben und diese 
sind dann homogen aufmagnetisiert. Bei Abschalten des angelegten Magnetfeldes 
behalten die Magnetisierungsvektoren ihre Richtung bei, weil ein negatives Magnetfeld 
notwendig ist, um die Keimbildung eines Bereichs umgekehrter Magnetisierung zu 
erreichen. Beim Ummagnetisieren schalten die Kristallite fast gleichzeitig in einem 
angelegten Gegenfeld -Hm, das etwa gleich dem Koerzitivfeld JHc und damit viel größer 
als die für das Aufmagnetisieren erforderlichen Werte von Hm ist. Das ist der Hauptgrund 
für die großen positive δM-Werte für Hm < JHc in Abbildung 4.1(a) und die großen 
positiven Abweichungen in Abbildung 4.1(b). Da die Kristallite der Hauptphase Nd2Fe14B 
durch eine paramagnetische Nd-reiche Phase getrennt sind (Abschnitt 4.2), gibt es 
praktisch keine Austauschwechselwirkung zwischen benachbarten Nd2Fe14B-Kristalliten. 
Die Wirksamkeit der trotzdem vorhandenen magnetostatischen Wechselwirkung 
zwischen den Körnern ist gut in den Kerr-Aufnahmen zu sehen, bei denen die 
Texturierungsachse in der Bildebene liegt und die Domänen durch mehrere Kristallite 
gehen (rechte Spalte der Abbildung 4.3(d)). Die auf ein umzumagnetisierendes Korn 
einwirkenden magnetostatischen Felder, die von den Nachbarkörnern stammen, hängen 
von deren Magnetisierungszustand ab. Deshalb ist anzunehmen, dass die 
magnetostatische Wechselwirkung zwischen den Körnern ebenfalls zu δM ≠ 0 in 
Abbildung 4.1 beiträgt. 
Der isotrope Magnet zeigt für kleine Magnetisierungsfelder Hm < JHc ähnliche 
Abweichungen wie der anisotrope Magnet. Die Unterschiede im Verhalten der beiden 
Magnete sind einerseits durch ihre unterschiedlichen Werte von JHc bedingt (siehe 
Tabelle 4.1), aber auch durch die unterschiedlichen Magnetisierungszustände der 
Umgebung eines Korns (infolge der unterschiedlichen Textur). Da die regellose 
Orientierung der Kristallite zu einer breiten Verteilung der Werte des von der Umgebung 
stammenden magnetostatischen Feldes führt, schalten die Kristallite innerhalb des 
Magneten in einer breiteren Spanne des von außen angelegten Feldes. 
Für Hm > JHc spielt die Beweglichkeit der Domänenwände im Falle des anisotropen 
Magneten keine bedeutende Rolle mehr, da die meisten Körner in diesem Feldbereich 
gesättigt sind, also keine Domänenwände enthalten. Deshalb wird für Hm-Werte wenig 
oberhalb von JHc das Hochfeldverhalten δM = 0 beobachtet. Jedoch unterscheiden sich 
der isotrope und der anisotrope Magnet hier relativ stark voneinander. Um das zu 
verstehen, müssen zwei unterschiedliche Effekte in Betracht gezogen werden: Einerseits 
erfahren schlecht ausgerichtete Körner nur eine relativ kleine Komponente des 




solche Körner beim Aufmagnetisieren wesentlich größere Felder als für voll ausgerichtete 
Körner benötigt, um die Domänenwände zu eliminieren. Andererseits ändert das mittlere 
von der Umgebung eines Korns ausgehende magnetostatische Feld (zusammen mit der 
Magnetisierung der Probe) sein Vorzeichen, wenn -Hm den Wert von -JHc beim 
Entmagnetisieren überschreitet. Dies kann die negativen δM-Werte für Hm > JHc in 
Abbildung 4.1(a) erklären. 
4.2. Mikrostruktur, Mikrotextur und Domänenstruktur 
Für die lokale Mikrostrukturbeschreibung werden jeweils zwei Proben aus einem 
Magneten herauspräpariert, um die Texturanalyse an zwei Flächen durchzuführen. 
Demzufolge ergeben sich zwei unterschiedliche Lagen der Texturierungsachse des 
Magnetstücks: (i) normal zur polierten Oberfläche und (ii) parallel zur polierten 
Oberfläche. 
Die Rückstreuelektronenaufnahmen im REM des anisotropen Sintermagneten zeigen 
die Phasenverteilung (Abb. 4.2). Die Nd-reiche Phase erscheint in den 
Rückstreuelektronenaufnahmen mit einem helleren Kontrast als die Nd2Fe14B-Phase, 
weil hier Nd-Atome, die eine große Ordnungszahl aufweisen, angereichert sind (Abb. 
4.2(a)). Die Abbildung 4.2(b) zeigt eine feine und vollständige Benetzung der Nd2Fe14B-
Körner mit der Nd-reichen Phase. Die Dicke dieser Phase ist auf 10 nm abzuschätzen. 
(a)   (b)  
Abbildung 4.2. REM-Aufnahmen im Rückstreuelektronenkontrast des anisotropen 
Sintermagneten mit der höchsten Energiedichte bei unterschiedlicher Vergrößerung. 
Die Abbildung 4.3 zeigt die Mikrotexturanalyse des anisotropen Magneten senkrecht 
(linke Spalte) und parallel (rechte Spalte) zur Texturierungsachse. Dabei wurde eine 




(a)   
(b)    
(c)     
(d)   
Abbildung 4.3. Mikrostruktur und Mikrotexturanalyse des anisotropen Sintermagneten 
mit der höchsten Energiedichte an zwei Schnittflächen senkrecht (linke Spalte) und 
parallel (rechte Spalte) zur Texturierungsachse: (a) Rückstreuelektronenaufnahmen, 
(b) Orientierungsverteilungsbilder, in denen die einzelnen Orientierungen in Bezug 
auf eine Abweichung von der idealen Orientierung entsprechend den 
Texturkomponentenhistogrammen (c), die die normierte Orientierungshäufigkeit in 
Abhängigkeit von Missorientierungswinkel zeigen, eingefärbt sind. Die Kerr-
Aufnahmen (d) zeigen die Domänenstruktur der vorher mittels 




durchgeführt wurde (Abb. 4.3(a)). Ergänzend dazu, wurde eine Kerr-Aufnahme an 
wiederum der gleichen Fläche gemacht (Abb. 4.3(d)). 
Sämtliche Orientierungsbestimmungen sind als ein Orientierungsverteilungsbild 
dargestellt (Abb. 4.3(b)), wobei die Farbkodierung der Körner in Abhängigkeit von ihrer 
Orientierung erfolgte (Abb. 4.3(c)). Da man eine [001] Fasertextur in dem anisotropen 
Sintermagneten durch Ausrichtung der einkristallinen Pulverteilchen erwartet, ist eine 
Texturkomponentendarstellung aufschlussreich, weil sie die Orientierungsabweichung 
der [001] Richtung der Kristallite im Bezug auf eine äußere vorgegebene Richtung 
(Referenzrichtung) berücksichtigt. Das entsprechende Texturkomponentenhistogramm 
zeigt diese Orientierungsabweichung und die dazugehörige Farbskala (Abb. 4.3(c)).  
Für die rechte Spalte in Abbildung 4.3 ist die Normale der polierten Oberfläche des 
anisotropen Sintermagnets eine Referenzrichtung, da sie parallel zur Texturierungsachse 
ist. Die mit Blau markierten Kristallite sind perfekt ausgerichtet, d.h. ihre 
kristallographische [001] Richtung ist parallel zur Texturierungsachse. Die mit Grün 
gekennzeichneten Körner weisen eine Missorientierung bis zu 20° auf. Die „gelben“ und 
„roten“ Kristallite haben eine Orientierungsabweichung von 60 bzw. 90°. Im Gegensatz 
dazu liegt für die rechte Spalte der Abbildung 4.3 die Texturierungsachse in der 
Bildebene, d.h. die Referenzrichtung für diese Probe wurde so ausgewählt, dass sie mit 
der Texturierungsachse des Magnetstücks im REM bei der Texturanalyse übereinstimmt. 
Dabei liegt die Texturierungsachse und dementsprechend eine Referenzrichtung parallel 
zur kürzesten Bildachse. Deshalb sind die mit Rot markierten Kristallite perfekt 
ausgerichtet, d.h. ihre kristallographische [001] Richtung liegt parallel zur 
Texturierungsachse. Die mit Gelb gekennzeichneten Körner weisen eine 
Missorientierung bis zu 20° auf. Die „grünen“ und „blauen“ Kristallite haben eine 
Orientierungsabweichung von 60 bzw. 90°. Die Korngrenzen der beiden Orientierungs-
verteilungsbilder sind mit Schwarz markiert. Die weißen Bereiche sind nicht 
identifizierbare Stellen auf der Probenoberfläche. Diese Bereiche sind entweder Poren 
oder andere Phasen. Bei den EBSD-Untersuchungen hat sich herausgestellt, dass 
andere Phasen, wie z.B. Nd-reiche Phase, auf Grund der kubischen Symmetrie viel 
hellere Beugungsdiagramme erzeugen. Die Texturanalyse mittels EBSD wurde bzgl. der 
Aufnahmebedingungen der Beugungsdiagramme auf eine Bestimmung der 
Orientierungsverteilung der Nd2Fe14B-Phase optimiert. Damit werden die 
Beugungsdiagramme anderer Phasen schlecht identifizierbar. 
Die Rückstreuelektronenaufnahmen der zwei unterschiedlich orientierten 




EBSD-Untersuchung ausgewählten Magnetstücke die gleiche Mikrostruktur aufweisen 
(Abb. 4.3(a)). Das Orientierungsverteilungsbild von der zur Texturierungsachse normalen 
Fläche (linke Spalte der Abbildung 4.3(b)) zeigt, dass die meisten Kristallite der 
Nd2Fe14B-Phase in Blau eingefärbt sind, d.h. sie weisen eine fast perfekte Ausrichtung 
ihrer kristallographischen [001] Richtung parallel zur Texturierungsachse auf. Gleichzeitig 
zeigen mehrere Kristallite eine Abweichung bis zu 25° („dunkelgrün“). Die wenigen 
„grünen“ Körner haben eine Missorientierung von 30°. Die gesamte 
Orientierungsverteilung ist dadurch gekennzeichnet, dass die Kristallite der Nd2Fe14B-
Phase in dem anisotropen Sintermagneten eine Missorientierung bis maximal 30° 
aufweisen (linke Spalte der Abbildung 4.3(c)). Ein Korn (im Orientierungsverteilungsbild 
mit Gelb markiert) weist eine starke Missorientierung der [001] Richtung von 60° auf. 
Dieses Korn sollte man dann in einer Kerr-Aufnahme leicht erkennen, da sich die 
dazugehörige Domänenstruktur deutlich von anderen Körnern unterscheiden sollte. 
Die linke Spalte der Abbildung 4.3(d) zeigt eine Domänenstruktur an der Fläche 
senkrecht zur Texturierungsachse. Die Kerr-Aufnahme zeigt Rosettenmuster, die als 
Abschlussdomänen ausgebildet werden. Diese Rosettenmuster erscheinen, wenn die 
Oberfläche senkrecht zur c-Achse ist. Einige Kristallite zeigen lanzettenförmige 
Domänen, die bei einem kleinen Winkel zwischen der Schnittfläche und der magnetisch 
leichten c-Achse auftreten. Diese Beobachtung bestätigt die oben beschriebene 
Missorientierung dieser Kristallite. Wie schon vorher erwähnt, weist ein Kristallit eine sehr 
starke Missorientierung von der idealen Textur (bis 60°) auf. Das spiegelt sich in der 
Domänenstruktur dieses Kristallites wider. Er zeigt lange stark ausgeprägte 
lanzettenförmige Domänen (linke Spalte der Abbildung 4.3(d)). 
Die Oberfläche parallel zu Texturierungsachse zeigt fast reine Streifendomänen, diese 
weisen auf die Ausrichtung der magnetisch leichten c-Achse parallel zur 
Texturierungsachse hin, die in der Kerr-Aufnahme von unten nach oben geht (rechte 
Spalte der Abbildung 4.3(d)). Manche Streifendomänen gehen durch mehrere Körner. 
Das weist auf die magnetostatische Wechselwirkung zwischen Kristalliten hin. Da der 
polare Kerr-Effekt für die Abbildung der Domänenstruktur dieser Probe eingesetzt wurde 
(Abschnitt 3.5.1), zeigen manche Kristallite keinen Domänenkontrast. Die zur Oberfläche 
senkrechte Komponente der Magnetisierung ist gleich null, wenn die c-Achse des 
Nd2Fe14B-Kristallits exakt parallel zur Oberfläche liegt.  
Die Mikrostruktur und die Mikrotextur des isotropen Sintermagneten wurden auf die 
gleiche Weise wie bei der Untersuchung des anisotropen Sintermagneten analysiert. Da 




für den Aufbau des Orientierungsverteilungsbildes eine Oberflächennormale genommen. 
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.4 zusammengefasst.  
Die Rückstreuelektronenaufnahme des isotropen Sintermagneten zeigt eine 
vergleichbare Phasenverteilung im Vergleich zu der des anisotropen Sintermagneten 
(Abb. 4.4(a) bzw. 4.2(a)). Das Orientierungsverteilungsbild enthält in Blau, Grün, Gelb 
und Rot eingefärbte Kristallite und diese Färbung ist homogen verteilt. Dementsprechend 
weisen die Kristallite des isotropen Sintermagneten keine Vorzugsorientierung auf (Abb. 
4.4(b)). Das Texturkomponentenhistogramm bekräftigt diese Aussage (Abb. 4.4(c)). Die 
Kerr-Aufnahme bestätigt die Richtigkeit der Orientierungsbestimmung durch die 
beobachteten Domänenstrukturen, die dem zufälligen Winkel zwischen Schnittfläche und 
[001] Richtung der Nd2Fe14B-Phase entsprechen (Abb. 4.4(d)). 
Abbildung 4.4. Mikrostruktur und Mikrotexturanalyse eines isotropen Sintermagneten: 
(a) Rückstreuelektronenaufnahme, (b) Orientierungsverteilungsbild, wo die einzelnen 
Orientierungen in Bezug auf eine Abweichung von der idealen Orientierung 
entsprechend dem Texturkomponentenhistogramm (c), das die normierte 
Orientierungshäufigkeit in Abhängigkeit von Missorientierungswinkel zeigt, eingefärbt 
sind. Die Kerr-Aufnahme (d) zeigt die Domänenstruktur des vorher mittels EBSD 
untersuchten Bereiches. 
(a)  (d)   
 




Das oben diskutierte Beispiel der lokalen Mikrostrukturbeschreibung mittels EBSD für 
den anisotropen und den isotropen Sintermagneten hat deutlich gezeigt, dass dieses 
Verfahren für Sintermagnete sehr erfolgreich angewendet werden kann. Weiterhin wird 
das EBSD-Verfahren für zwei kommerzielle Magnete mit unterschiedlichen magnetischen 
Eigenschaften (Tabelle 4.1) eingesetzt, d.h. diese Magnete wurden für unterschiedliche 
Anwendungen optimiert. Somit weisen sie eine unterschiedliche Mikrostruktur im 
Vergleich zum anisotropen Sintermagneten auf. 
Wie für den anisotropen Sintermagneten wurde eine entsprechende Analyse von 
Mikrostruktur, Mikrotextur und Domänenstruktur in beiden Magneten durchgeführt. Die 
Ergebnisse der Mikrostruktur- und Mikrotexturanalyse für die Probenoberfläche des 
Magneten senkrecht zur Texturierungsachse sind in Abbildung 4.5 zusammengefasst. 
Die linke Spalte bzw. rechte Spalte stellt Bilder für den Vacodym 722 bzw. Vacodym 677 
HR Sintermagneten dar. 
Die Rückstreuelektronenaufnahme des Vacodym 722 Sintermagneten zeigt kleine 
Unterschiede in seiner Mikrostruktur in Vergleich zum anisotropen Sintermagneten (linke 
Spalte der Abbildung 4.5(a)). Diese werden deutlicher im Orientierungsverteilungsbild 
dieses Magneten, da einzelne Kristallite durch die Färbung und die in Schwarz 
aufgezeichnete Korngrenze voneinander deutlich unterschieden werden können. Die 
Korngrößenverteilung ist breiter im Vergleich zu derjenigen, die für den anisotropen 
Magneten beobachtet wurde. Demzufolge sind gröbere Kristallite mit einem Durchmesser 
von bis zu ca. 20 µm im Orientierungsverteilungsbild zu erkennen (linke Spalte der 
Abbildung 4.5(b)). Auf Grund der breiten Korngrößenverteilung bietet die untersuchte 
Fläche (ca. 250 µm×170 µm), keine ausreichende Statistik um ein 
Texturkomponentenhistogramm mit einem glatten Profil zu erzeugen (linke Spalte der 
Abbildung 4.5(c)). Auf Grund der Farbenverteilung des Orientierungsverteilungsbildes 
und des Missorientierungswinkels von 30° lässt sich nicht eindeutig ableiten, dass eine 
schlechtere Textur in diesem Sintermagneten im Vergleich zum anisotropen Magneten 
mit der höchsten magnetischen Energiedichte vorliegt. Die Kerr-Aufnahme zeigt ähnliche 
Rosettenmuster, die auf Ausrichtung der [001] Richtung der Kristallite senkrecht zur 
Oberfläche hindeuten. Aus der Texturanalyse der beiden Magnete (ähnliche 
Gesamtmissorientierung der Körner) sind vergleichbare Remanenzwerte des 
kommerziellen Vacodym 722 und des anisotropen Sintermagneten zu erwarten 
(Abschnitt 4.1). 
Die deutlichen Mikrostrukturunterschiede lassen sich schon in der 




(a)   
(b)   
(c)     
(d)   
Abbildung 4.5. Mikrostruktur und Mikrotexturanalyse eines Vacodym 722 
Sintermagneten (linke Spalte), sowie eines Vacodym 677 HR Sintermagneten (rechte 
Spalte): (a) Rückstreuelektronenaufnahmen, (b) Orientierungsverteilungsbilder, in 
denen die einzelnen Orientierungen in Bezug auf eine Abweichung von der idealen 
Orientierung entsprechend dem Texturkomponentenhistogramm (c), das die 
normierte Orientierungshäufigkeit in Abhängigkeit von Missorientierungswinkel zeigt, 
eingefärbt sind. Die Kerr-Aufnahmen (d) zeigen die Domänenstruktur der vorher 






erkennen (rechte Spalte der Abbildung 4.5(a)). Die groben Einschlüsse der Nd-reichen 
Phase und die größeren Kristallite der Nd2Fe14B-Phase sind offensichtlich. Demzufolge 
enthält das Orientierungsverteilungsbild mit einer Fläche von 250 µm ×170 µm nur eine 
kleine Anzahl von Körnern (rechte Spalte der Abbildung 4.5(b)). Das spiegelt sich direkt 
in dem entsprechenden Texturkomponentenhistogramm wider, in dem scharfe Spitzen zu 
sehen sind, die die Missorientierung der einzelnen Kristallite darstellen (rechte Spalte der 
Abbildung 4.5(c)). Da die meisten Kristallite im Orientierungsverteilungsbild in Blau und 
Blaugrün eingefärbt sind, lässt sich ableiten, dass eine sehr gute Ausrichtung der 
Kristallite vorliegt, obwohl sich keine verlässliche Aussage über die Textur dieses 
Sintermagneten auf Grund der unzureichenden Statistik treffen lässt. Die 
Domänenstruktur in der Kerr-Aufnahme bestätigt die Ausrichtung der Kristallite (rechte 
Spalte der Abbildung 4.5(d)). 
Da die kommerziellen Sintermagnete einige deutlich größere Kristallite aufweisen, ist 
es vergleichsweise einfach, diese in allen Aufnahmen wiederzufinden. Damit bietet sich 
die Gelegenheit, die Richtigkeit und Genauigkeit der Mikrostrukturanalyse mittels des 
EBSD-Verfahrens zu prüfen. Dabei wurden vier Körner ausgesucht und entsprechend 
von A bis D in den Abbildungen gekennzeichnet. Die Kornform für alle ausgewählten 
Kristallite ist im Orientierungsverteilungsbild richtig wiedergegeben. Die Kristallite A und 
D haben eine perfekte Ausrichtung im Bezug auf die Oberflächennormale und weisen 
dementsprechend unverzerrte, rosettenförmige Domänen auf. Das Korn B hat eine 
Missorientierung von 35 - 40° und weist dementsprechend ein lanzettenförmiges 
Domänenmuster auf. Im Vergleich dazu zeigt das Korn C eine Missorientierung von 20°. 
Diese Missorientierung sollte zu einer Verzerrung des Rosettenmusters und zu einem 
teilweise lanzettenförmigen Domänenmuster führen. Das ist nur bedingt in der 
Domänenstruktur von Korn C zu erkennen. Es zeigt sich, dass die 
Orientierungsbestimmung mit Hilfe des EBSD-Verfahrens korrekt durchgeführt wird und 
eine visuelle Abschätzung der Kristallitorientierung mittels der Domänenstruktur eine 
wesentlich geringere Genauigkeit aufweist.  
Die oben diskutierten Orientierungsverteilungsbilder von Sintermagneten sind so 
gemessen und aufgebaut, dass die Orientierungsbestimmung mittels EBSD-Verfahren 
die Gitterpunkte des vorgegebenen Rasterbereiches darstellt. Demzufolge braucht man 
40000 Gitterpunkte, um eine Probenfläche von 100 µm×100 µm mit einer Schrittgröße 
von 0,5 µm abzurastern. Im Bezug auf den mittleren Korndurchmesser von ca. 5 µm (z.B. 
für den anisotropen Sintermagneten) ergibt sich eine ausreichende Anzahl der Kristallite, 




(a)  (c)  
(b)  (d)  
Orientierungsbestimmungen in einer Polfigur nicht als Punkte, sondern als 
Intensitätskonturen dargestellt. Um eine ideale Fasertextur zu beschreiben, reicht die 
Darstellung der Orientierungsdaten nur als Polfigur mit der Faserachse, die eine [001] 
Richtung im Fall des NdFeB-Sintermagneten ist. Jedoch ist bekannt, dass eine elliptische 
Textur im Sintermagneten bei Pressen im Magnetfeld vorhanden ist, d.h. die 
Rotationssymmetrie der Fasertextur ist gestört [Walker97, Yagodkin01]. Da der 
Spannungszustand beim Pressen des Magneten nicht homogen in allen Richtungen ist 
und die Richtung des angelegten Magnetfeldes zusätzlich eine wichtige Rolle für die 
Ausrichtung der Kristallite spielt, bietet die (111) Polfigur zusätzliche Information über 
andere Vorzugsrichtungen der Kristallite innerhalb des Magnetstücks. Die 
entsprechenden Polfiguren von zwei Probenoberflächen für den anisotropen 
Sintermagneten senkrecht bzw. parallel zur Texturierungsachse sowie für den isotropen 
Sintermagneten sind in Abbildung 4.6 dargestellt.  
Abbildung 4.6. (a) (001) und (c) (111) Polfiguren der Nd2Fe14B-Phase: die 
Orientierungsdaten des anisotropen Sintermagneten an zwei Schnittflächen senkrecht 
(a) und parallel (b) zu Texturierungsachse, sowie die Orientierungsdaten des 
isotropen Sintermagneten (d). Mit rot ist jeweils die maximale Poldichte dargestellt, 
die für die beiden Polfiguren (001) und (111) stark unterschiedlich ist. 
Die (001) Polfigur des anisotropen Sintermagneten zeigt eine stark ausgeprägte 
Fasertextur an der Schnittfläche senkrecht zur Texturierungsachse, die durch ein rotes, 




[001] Richtung der Kristallite aus dem untersuchten Bereich liegt parallel zur z-Richtung 
der (001) Polfigur. Das entspricht der Lage des Magnetstücks im REM mit 
Texturierungsachse senkrecht zur Oberfläche bei der Texturanalyse, obwohl die Lage 
des Maximums nicht genau der z-Richtung entspricht. Die mögliche Ursache dafür kann 
eine ungenaue Lage der Schnittfläche senkrecht zu der Texturierungsachse sein. Die 
maximale Poldichte ist groß und erreicht einen Wert von ca. 31 mud (mud – multiples of 
a uniform distribution), so dass sich die Stärke der Textur als sehr hoch abschätzen lässt. 
Die Form des Maximums ist nicht ideal kreisförmig, was im Fall der Sintermagnete zu 
erwarten ist. Die Ursache dafür kann in einer bestimmten (hkl)<uvw> 
Vorzugsorientierung der Kristallite liegen oder in einer nicht hinreichenden Statistik. Die 
Bestätigung muss man dann z.B. in der (111) Polfigur finden. Bei einer idealen 
Fasertextur entlang der [001] Achse bildet sich ein geschlossener, homogener Ring in 
der (111) Polfigur. Diese Polfigur ist in Abbildung 4.6(c) dargestellt. Es ist leicht zu 
erkennen, dass einzelne Maxima mit höherer Poldichte im Vergleich zur Poldichte des 
gesamten Rings vorhanden sind. Die Poldichteverteilung der (111) Polfigur (Abb. 4.6(c)) 
bringt jedoch keine eindeutige Aussage über die genaue Vorzugsorientierung der 
Kristallite und kann auf die nicht ausreichende Kornstatistik zurückgeführt werden.  
Die Polfiguren des anisotropen Sintermagneten mit der Probenoberfläche parallel zur 
Texturierungsachse bestätigen die Vorzugsorientierung der Kristallite der Nd2Fe14B-
Phase parallel zur Texturierungsachse, weil ihre kristallographische [001] Richtung in 
diesem Falle parallel zur y-Richtung der (001) Polfigur liegt (Abb. 4.6(b)).  
Die (001) Polfigur des isotropen Sintermagneten weist keine Vorzugsorientierung der 
Kristallite auf (Abb. 4.6(d)). Dabei sind die maximalen Werte der Poldichte in der (001) 
Polfigur viel kleiner als in der des anisotropen Magneten. 
Die (001) und (111) Polfiguren der kommerziellen Magnete sind in Abbildung 4.7 
dargestellt. Die Statistik war nicht hinreichend (im Fall des Vacodym 677 Sintermagneten 
waren nur wenige Körner im Orientierungsverteilungsbild zu sehen), um eine statistisch 
signifikante Polfigur zu erstellen. In diesem Fall müsste man die gleiche, unregelmäßige 
Form und die Anwesenheit der einzelnen Maxima in den (111) Polfiguren der 
kommerziellen Sintermagnete finden. Deren Orientierungsverteilungsbilder und die 
entsprechende Texturkomponentenhistogramme haben deutlich gezeigt, dass die 
untersuchte Fläche keine ausreichende Statistik liefert. Demzufolge kann man die Textur 
nur näherungsweise in diesen Magneten abschätzen. Die [001] Richtung der Nd2Fe14B-




Polfiguren deuten auf eine nicht hinreichend große Anzahl der untersuchten Kristallite 
(Abb. 4.7). 
Abbildung 4.7. (001) Polfigur (linke Spalte) und (111) Polfigur (rechte Spalte) der 
Nd2Fe14B-Phase: Orientierungsdaten der Vacodym 722 (a) bzw. Vacodym 677 HR (b) 
Magnete. Mit rot ist jeweils die maximale Poldichte dargestellt, die für die beiden 
Polfiguren (001) und (111) stark unterschiedlich ist. 
Um eine bessere Statistik für die Orientierungsbeschreibung der Nd2Fe14B-Kristallite zu 
erzielen und somit die Frage über die genaue Vorzugsorientierung zu beantworten, 
wurde ein zusätzliches EBSD-Mapping mit einer größeren Fläche von 400 µm×400 µm 
an dem anisotropen Sintermagneten unternommen. Die Schrittgröße von 0,5 µm war 
identisch zu dem oben diskutierten EBSD-Mapping. Die Rasterdauer war extrem hoch 
(ca. 48 Stunden) im Vergleich zu denen des oben beschriebenen EBSD-Mappings (18 - 
20 Stunden). Das Orientierungsverteilungsbild zeigt keine deutlichen Unterschiede zu 
den oben beschriebenen Bildern des anisotropen Magneten (Abb. 4.8(a)). Die 
Missorientierung der Nd2Fe14B-Körner ist mit maximal ca. 30° im 
Texturkomponentenhistogramm abzuschätzen (Abb. 4.8(b)). Die (001) Polfigur zeigt eine 
stark ausgeprägte [001] Fasertextur parallel zur Texturierungsachse (in diesem Fall lag 
sie senkrecht zur Probenoberfläche) (Abb. 4.8(c)). Wie erwartet, bringt die bessere 
Statistik offensichtlich eine Verbesserung der Form des Maximums in der (001) Polfigur 
und insbesondere eine ringförmige Poldichteverteilung der (111) Polfigur (Abb. 4.8(c)). 
(a)   




(a)  (b)  
(c)   
Abbildung 4.8. (a) Orientierungsverteilungsbild, (b) Texturkomponentenhistogramm, 
,das die normierte Orientierungshäufigkeit in Abhängigkeit von 
Missorientierungswinkel zeigt, und (c) (001) und (111) Polfiguren des anisotropen 
Sintermagneten, Orientierungsdaten der Nd2Fe14B-Phase, ermittelt in einem sehr 
großen Rasterbereich (400 µm×400 µm). Mit rot ist jeweils die maximale Poldichte in 
den Polfiguren dargestellt, die für die beiden Polfiguren (001) und (111) stark 
unterschiedlich ist. 
4.3. Anwendungsbeispiel 
In Abschnitt 4.2 wurde die Anwendbarkeit der EBSD-Methode für die Texturanalyse 
und die Charakterisierung der Mikrostruktur der Sintermagnete demonstriert. Das hier 
behandelte Anwendungsbeispiel soll zeigen, dass die EBSD-Technik auf andere 
Aufgabenstellungen angewandt werden kann. Die Problemstellung bestand darin, 
nachzuweisen, ob ein signifikanter Unterschied in der Ausrichtung der Kristallite mit 
unterschiedlicher Größe besteht. Für diese Aufgabe wurde ein industrieller, texturierter 
Sintermagnet bereitgestellt [Vial03]. Aus der Korngrößenverteilung wurde abgeleitet, 
dass der volumenmäßige Anteil der Kristallite mit einem mittleren Durchmesser von 




dargestellt, das linke Bild zeigt alle Orientierungsdaten und im anderen sind nur 
Orientierungsdaten der Kristallite mit einem Durchmesser von weniger als 4,46 µm 
eingeblendet (rechte Spalte), wobei alle Körner mit größerem Durchmesser darin blass 
eingefärbt sind. Die Korngrenzen sind in Schwarz eingezeichnet. Einige Kristallite sind 
nicht vollständig eingefärbt, d.h. eine Orientierungsbestimmung war nicht möglich. Diese 
Bereiche sind in Weiß dargestellt. Das gilt auch für Bereiche, in denen eine andere 
Phase vorhanden ist. 
(a)   
(b)    
Abbildung 4.9. Mikrotexturanalyse und Mikrostruktur eines texturierten 
Sintermagneten: (a) Orientierungsverteilungsbild und (b) entsprechendes 
Texturkomponentenhistogramm. Die linke Spalte für sämtliche Orientierungsdaten und 
die rechte Spalte für Orientierungsdaten der Kristallite mit einem Durchmesser von 
weniger als 4,46 µm, wobei alle Körner mit größerem Durchmesser blass eingefärbt 
sind. 
Das Orientierungsverteilungsbild zeigt eine gute Ausrichtung der Kristallite. Sie sind 
vorwiegend in Blau und Dunkelgrün markiert (linke Spalte der Abbildung 4.9(a)). Einige 
Kristallite weisen eine deutliche Missorientierung bis 70-80° (Orange und Rot) auf. Die 
Körner mit einem Durchmesser von weniger als 4,46 µm zeigen keinen Unterschied in 
der Ausrichtung (rechte Spalte der Abbildung 4.9(a)). Den Unterschied kann man auch 
nicht im Texturkomponentenhistogramm sehen (Abb. 4.9(b)). Die 
Orientierungsverteilungen der beiden Kristallitsfraktionen sind sehr ähnlich. Der gesamte 




Flächenanteil der Orientierungsdaten der kleinsten Kristallite ist 13%, was höher im 
Vergleich zu der angegebenen Korngrößenverteilung ist. Dieser Flächenanteil ist durch 
die Orientierungsbestimmungen der gröberen, nicht vollständig identifizierten Kristallite 
erhöht, da deren Fläche, die meist nur einzelne Orientierungsbestimmungen enthält, zu 
der Kristallitfraktion mit einem Durchmesser von weniger als 4,46 µm gezählt wurde. 
 
 
Das EBSD-Verfahren wurde erfolgreich für die Mikrotexturanalyse der Sintermagnete 
mit unterschiedlichen Mikrostrukturen eingesetzt (für alle Sintermagnete betrug der 
Flächenanteil der Nd2Fe14B Phase ca. 90 – 95 %). Die Aussagekraft der quantitativen 
Ergebnisse ist durch die Größe der untersuchten Fläche bedingt. Die dabei ermittelten 
Orientierungsverteilungsbilder haben gezeigt, dass nicht nur die Textur der 
Sintermagnete mittels EBSD statistisch und quantitativ analysiert werden kann, sondern 
auch weitere Merkmale der Mikrostruktur, wie z.B. die Korngrößenverteilung, die 
Phasenverteilung und die Kornform damit reproduzierbar charakterisiert werden können. 
Die mittels der Kerr-Mikroskopie beobachteten Domänenstrukturen stimmen gut mit 
der vorher mit Hilfe des EBSD-Verfahrens ermittelten Orientierungsverteilung überein. 
Die Polfiguren der texturierten Sintermagnete weisen eine stark ausgeprägte [001] 
Fasertextur auf und geben ein quantitatives Ergebnis zu der aus den 
Orientierungsverteilungsbildern gewonnenen Texturanalyse. 
Von der Beobachtung der Domänenstruktur und Wohlfarth-Analyse der NdFeB-
Sintermagnete kann abgeleitet werden, dass eine magnetostatische Wechselwirkung 
innerhalb dieser Magnete vorliegt. Dabei beeinflusst diese Wechselwirkung die 
Domänenstruktur des hoch texturierten Sintermagneten sehr stark. 
Die mittels EBSD gewonnenen Orientierungsdaten der einzelnen Kristallite wurden 
schon erfolgreich für die Simulation der Streufelder an einer Probenoberfläche eines 
anisotropen Sintermagneten angewendet [Sasvári05]. 
5. Feinkristalline, warmumgeformte Magnete 
In diesem Kapitel werden Mikrostruktur, magnetische Mikrostruktur und magnetische 
Eigenschaften der durch Warmumformung hergestellten Magnete in Abhängigkeit vom 
Umformgrad systematisch charakterisiert. Die aus Vorarbeiten [Kirchner03, Hinz02] 
gesammelten Kenntnisse über Mikrostrukturentwicklung der warmumgeformten 
Nd(Pr)FeB-Magnete während des Stauchens werden dazu genutzt, um eine Serie von 
feinkristallinen Magneten mit einer in Bezug auf extrinsische magnetische Eigenschaften 
optimierten Mikrostruktur herzustellen (Kapitel 3). Die Mikrostruktur der 
warmumgeformten Nd(Pr)FeB-Magnete wird in Abschnitt 5.1 dargestellt, die 
Texturanalyse der Magnete in Abschnitt 5.2. Die Entwicklung der magnetischen 
Mikrostruktur wird in Abhängigkeit von der Zusammensetzung und der Mikrostruktur der 
Magnete mit unterschiedlichem Umformgrad in Abschnitt 5.3 diskutiert. Die 
magnetischen Eigenschaften sind in Abschnitt 5.4 dargestellt. In demselben Abschnitt 
wird die magnetische Wechselwirkung innerhalb der warmumgeformten Magnete mit 
Hilfe der Wohlfarth-Analyse untersucht. In Abschnitt 5.5 wird die Entwicklung der 
Mikrostruktur, die magnetischen Mikrostruktur und der magnetischen Eigenschaften nach 
einer zusätzlichen Wärmebehandlung betrachtet. 
Die Untersuchungen der Mikrostruktur der Sintermagnete mit Hilfe von EBSD, sowie 
der magnetischen Mikrostruktur mittels Kerr-Mikroskopie hat eine starke Korrelation 
zwischen Domänenstruktur und Textur dieser Magnete bestätigt (Kapitel 4). Im Vergleich 
zu texturierten Sintermagneten sind nanokristalline, rascherstarrte Bänder auf 
(Nd,Pr)2Fe14B-Basis meistens magnetisch isotrop [Croat84]. Durch Kompaktierung und 
anschließende Warmumformung von gemahlenen, rascherstarrten Bändern lässt sich 
eine Ausrichtung der Kristallite parallel zur Umformrichtung erzielen, d.h. dadurch wird 
die Remanenz der warmumgeformten Magnete erhöht [Lee85, Mishra87]. Dabei wird die 
Umformung bei Temperaturen zwischen 700 und 800°C durch lokale Auflösungs- und 
Abscheidungsreaktionen der (Nd,Pr)2Fe14B-Phase an der Phasenoberfläche beschrieben 
(„solution-precipitation creep“ Mechanismus) [Grünberger97]. Triebkraft für diesen 
Prozess ist das chemische Potenzial der atomaren Spezies in der flüssigen Phase bzw. 
an der verspannten Kristalloberfläche. Das chemische Potenzial ist abhängig vom Betrag 
und vom Vorzeichen der lokalen Spannung und bestimmt somit die lokale 
Gleichgewichtskonzentration der Atome in der Lösung [Grünberger97]. Weiterhin ist 
schon ein geringer Anteil von Korngrenzenphase (Nd- bzw. Pr-reicher Phase) 
ausreichend für eine weitgehend rißfreie Umformung hohen Grades [Kirchner03]. 




Während der Umformung der Nd(Pr)FeB-Magnete durch „solution precipitation creep“ 
sind anisotrope, elastische Eigenschaften der (Nd,Pr)2Fe14B-Phase eine 
Grundvoraussetzung für die Ausbildung der Textur. Weiterhin ist aus 
Einkristalluntersuchungen bekannt, dass die Hauptwachstumsrichtung in der a-b-Ebene 
der tetragonalen Struktur der Nd2Fe14B-Phase liegt [Tenaud87, Kuhrt91]. Bei hohen 
Temperaturen und entsprechender äußerer Druckspannung wachsen bevorzugt die 
Körner, deren a-b-Ebene sich senkrecht zur Druckrichtung befindet. Im Ergebnis des 
„solution precipitation creep“ entsteht eine langgestreckte, plattenförmige Kornform mit 
der schmalen Seite parallel zur Umformrichtung [Mishra86, Grünberger97]. Die 
kristallographische c-Achse der plattenförmigen Körner ist ebenfalls parallel zur 
Umformrichtung orientiert [Mishra87]. Auf Grund der durch Warmumformung induzierten 
Textur weisen warmumgeformte, feinkristalline NdFeB-Magnete eine starke Korrelation 
der Remanenz mit dem Umformgrad auf [Fuerst93, Lewis97, Kirchner03]. 
Die Korngröße der warmumgeformten Magnete ist vergleichbar mit dem theoretischen 
Wert für die Eindomänenteilchengröße der (Nd,Pr)2Fe14B-Phase [Mishra87]. Deshalb 
zeigt diese feinkristalline Mikrostruktur der warmumgeformten NdFeB-Magnete keine 
klassischen Domänenstrukturen (z.B. wie sie für NdFeB-Sintermagnete typisch sind), 
sondern Wechselwirkungsdomänen [Folks94a]. Diese Wechselwirkungsdomänen zeigen 
einen signifikanten Unterschied zur klassischen Domänenstruktur. Die Magnetisierungen 
der benachbarten Kristallite werden durch magnetische Wechselwirkung in gleiche 
Richtung ausgerichtet. Somit wird eine Wechselwirkungsdomäne ausgebildet, deren 
Breite viel größer als die Größe des einzelnen Kristallites ist [Craik60]. 
5.1. Mikrostruktur der warmumgeformten Magnete 
Die Mikrostruktur der feinkristallinen Magnete wird durch die Warmumformung stark 
geändert. Das betrifft nicht nur die Textur der Magnete, sondern auch die Korngröße und 
die Kornform [Mishra87]. Die Charakterisierung der Mikrostruktur ist notwendig um einen 
Zusammenhang zwischen magnetischer Mikrostruktur des Magneten und 
mikrostrukturellen Kenngrößen wie Korngrößen- und Phasenverteilung oder Ausrichtung 
der Kristallite (Textur) besser zu verstehen (Abschnitt 5.3). 
Zwei Probenreihen wurden jeweils aus MQU-F und MQU-F4-4 Material (Firma 
Magnequench Inc.) hergestellt. Alle Proben einer Reihe haben gleiche 
Zusammensetzung und unterscheiden sich nur im Umformgrad. Die Zusammensetzung 




der gemahlenen rascherstarrten Bändern, die als Ausgangsmaterial für die 
Warmumformung genommen wurde, ist in der Tabelle 3.1 dokumentiert. 
5.1.1 Magnete auf Nd2Fe14B-Basis 
Die Mikrostruktur der warmumgeformten Magneten kann an einer Bruchfläche bei 
entsprechender Vergrößerung charakterisiert werden. Abbildung 5.1 zeigt die 
Bruchflächen der MQU-F Proben in Abhängigkeit vom Umformgrad. Es ist bekannt, dass 
zwei unterschiedliche Mikrostrukturbereiche in einer Probe sowohl nach Heißpressen, als 
auch nach Umformung nachgewiesen werden können [Mishra87, Mishra93, Volkov99, 
Kirchner03]. Einer der Bereiche lässt sich durch die Existenz der gröberen, 
ausgedehnten Nd2Fe14B-Körner mit einer Länge von ca. 1 µm charakterisieren 
(Abb. 5.1(g)). Eine Erklärung für die Ausbildung der grobkristallinen Bereiche findet man 
in der Mikrostruktur der rascherstarrten Bandstücke. Aufgrund der unterschiedlichen 
Abkühlgeschwindigkeiten der walzzugewandten und der walzabgewandten Seite des 
Materials während der Rascherstarrung ergeben sich Inhomogenitäten in der Korngröße 
über den Flakequerschnitt [Kirchner03]. Die möglichen Einflüsse der grobkristallinen 
Bereiche auf die magnetischen Eigenschaften werden in Abschnitt 5.4 diskutiert.  
Die Entwicklung der Mikrostruktur in den anderen Bereichen mit dem Umformgrad ist 
in der Abbildung 5.1(a)-(e) zusammengefasst. Diese Bereiche bestehen aus 
feinkristallinen Körnern [Mishra87, Volkov99, Kirchner03]. Die aus REM-Aufnahmen 
gewonnenen Mikrostrukturmerkmale sind in Tabelle 5.1 in Abhängigkeit vom 
Umformgrad (ε) zusammengefasst. Die Kornbreite wurde als das längste Ausmaß eines 
Kornes definiert, dementsprechend wurde die Kornhöhe als das kürzeste genommen. 
Das mittlere Verhältnis von Kornhöhe zu Kornbreite (Längenverhältnis) gibt die 
Formanisotropie der konstituierenden Körner wieder. 
Die Probe mit einem Umformgrad von ε = 0 ist eine der heißgepressten Proben, die für 
eine anschließende Warmumformung vorgesehen waren. Die Bruchfläche dieser 
beinahe isotropen Probe (Abbildung 5.1(a)) ist durch feinkristalline Körner mit einer 
globulitischen Form (Längenverhältnis von ca. 1) gekennzeichnet. Die Körner haben 
einen mittleren Durchmesser von 100 nm. Dieser Wert stimmt mit Ergebnissen der 
heißgepressten Proben überein [Mishra87, Kirchner03]. 
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Abbildung 5.1. Sekundärelektronenaufnahmen von Bruchflächen der MQU-F Probe 
mit steigendem Umformgrad ε: (a) 0, (b) 0,28 (c) 0,56, (d) 0.74 (e) 0.97, (f) 1.44. Die 
Sekundärelektronenaufnahme mit einer kleineren Vergrößerung (g) zeigt fein- und 
grobkristalline Bereiche in der Probe mit einem Umformgrad von 1,44. Die Bruchfläche 
ist parallel zur Umformrichtung (mit Pfeilen markiert) für alle Proben mit Ausnahme 
von (h), wo eine Bruchfläche der Probe mit einem Umformgrad vom 1.44 senkrecht 
zur Umformrichtung gezeigt wird. 




Tabelle 5.1: Mittlere Korngröße und Verhältnis von Kornhöhe zur Kornbreite in 
Abhängigkeit vom Umformgrad. Alle Werte sind für einen typischen 
Bereich mit feinkristallinen Körnern ermittelt. 
Umformgrad ε Mittlere Kornbreite, nm Längenverhältnis 
0 100 0,95 
0,26 150 0,61 
0,5 210 0,51 
0,75 260 0,32 
0,97 340 0,24 
1,44 450 0,19 
Die Abbildung 5.1(b) zeigt die Probe mit einem relativ kleinen Umformgrad von 0,28; 
eine Kornvergröberung ist deutlich zu sehen. Die Analyse der Längenverhältnisse ergibt 
einen Wert von 0,61 (Tabelle 5.1), und zeigt damit, dass die Kornform nicht mehr isotrop 
ist. Mit weiter steigendem Umformgrad ändert sich deutlich die Kornform von globulitisch 
zu plattenförmig, obgleich die „Formanisotropie“ der feinkörnigen Kristallite gering bleibt 
(Abb. 5.1(c)), das Verhältnis von Kornhöhe zu Kornbreite ist ca. 0,5 (Tabelle 5.1). Es ist 
in Abbildung 5.1(c) ersichtlich, dass die Plattennormalen der meisten Körner beinahe 
parallel zur Stauchrichtung, die mit Pfeilen gekennzeichnet ist, ausgerichtet sind. Der 
Kornauslesemechanismus beginnt zu wirken [Grünberger97]. Wenn ein Kristallit eine 
parallele Orientierung der c-Achse zur Stauchrichtung hat, so hat er ein kleineres 
chemisches Potenzial im Vergleich zu einem anders orientierten Korn. Dies führt direkt 
zu einem Wachstum dieses Korns und zur Auflösung der ungünstig orientierten Körner 
bei der Warmumformtemperatur, hier von 750°C. Die Abbildungen 5.1(d) und 5.1(e) 
zeigen, dass die Ausrichtung der plattenförmigen Körner und das weitere Kornwachstum 
mit zunehmendem Umformgrad stärker ausgeprägt sind. Die Form der Körner bleibt 
plattenförmig und ihre „Formanisotropie“ (Längenverhältnis) wird höher im Vergleich zur 
heißgepressten Probe mit nahezu globulitischen Kristalliten. Die Ausrichtung der 
Kristallite setzt sich mit steigendem Umformgrad stetig fort, so dass die Plattennormale 
der Körner parallel zur Stauchrichtung ausgerichtet wird (Abb. 5.1(f)). Mit der Kenntnis, 
dass die kristallographische c-Achse immer parallel zur Plattennormale orientiert ist 
[Mishra87], kann man schlussfolgern, dass die Textur einen maximalen Grad bei einem 
bestimmten Umformgrad erreichen kann und eine weitere Warmumformung keine 
Texturverbesserung mehr bringt [Kirchner03]. Die Abbildung 5.1(h) zeigt eine 
Bruchfläche der Probe mit einem Umformgrad von 1,44, die senkrecht zur 




Umformrichtung gebrochen wurde. Die Kristallite dieser Probe sind durch eine 
unregelmäßige Form gekennzeichnet. 
Die kontinuierliche Vergröberung der Körner von 100 bis 450 nm (Tabelle 5.1) sollte 
das Koerzitivfeld der Probe mit steigendem Umformgrad stark beeinflussen. Die 
Formanisotropie der Kristallite kann auch die Koerzivität eines einzelnen plattenförmigen 
Kornes mindern, weil diese Teilchen ein höheres Streufeld im Vergleich zu der 
globulitischen Form (keine „Formanisotropie“) besitzen. Dieses Feld ist proportional zu 
N•Js, wobei der Entmagnetisierungsfaktor N für ein plattenförmiges Teilchen mit einem 
Längenverhältnis von 0,2 größer als 0,5 sein kann. Darüber hinaus wirkt das selbst 
erzeugte Streufeld wie ein entmagnetisierendes Feld, so dass ein äußeres 
entmagnetisierendes Feld um diesen Betrag erhöht wird. Diese Schlussfolgerungen 
gelten nur für ein einzelnes Teilchen und nicht für ein Teilchen in einer kompakten Probe, 
da die Streufelder durch benachbarte Kristallite verringert werden [Chikazumi97]. Der 
Einfluss der Korngröße und der Kornform auf die magnetische Mikrostruktur und die 
magnetischen Eigenschaften der Proben wird in den Abschnitten 5.3 und 5.4 diskutiert. 
5.1.2 Magnete auf Pr2Fe14B-Basis 
Die Pr2Fe14B-Phase hat intrinsische magnetische Eigenschaften, die mit der 
Eigenschaften der Nd2Fe14B-Phase vergleichbar sind. Auf Grund von vergleichbaren 
Phasendiagrammen und den Kristallgittern (Abschnitt 2.3) kann man schließen, dass 
feinkristalline Magnete aus der Pr2Fe14B-Legierung mit gleichen Verfahren (Sintern, 
Rascherstarren, mechanisches Legieren) hergestellt werden können [Fuerst94]. Aus 
diesem Grund könnten auch Pr2Fe14B-Magnete ein breites Anwendungsgebiet finden, 
besonders für Applikationen bei tiefen Temperaturen, da die Nd2Fe14B-Verbindung 
wegen des Spinumorientierungsüberganges hier nur bedingt einsetzbar ist. Die gewisse 
Ähnlichkeit in den physikalischen und technologischen Eigenschaften bedeutet allerdings 
nicht, dass die Verfahrensparameter direkt übertragen werden können, vielmehr sind die 
Warmumformungsparameter für jedes Legierungssystem sorgfältig zu optimieren 
[Hinz04]. Die Zusammensetzung der für die Warmumformung verwendeten gemahlenen, 
rascherstarrten Bänder (MQU-F4-4 Material) ist in der Tabelle 3.1 gezeigt. Die MQU-F4-4 
Proben wurden im Vergleich zu gestauchten MQU-F Proben mit einer kleineren 
Umformgeschwindigkeit von 10-3 s-1 gestaucht. Weiterhin war es erforderlich, eine höhere 
Umformkraft anzuwenden, um einen vergleichbaren Umformgrad zu erreichen. Im 
Vergleich zu MQU-F Proben haben die Proben aus MQU-F4-4 keinen Ga-Zusatz. Ga 




wirkt sich vorteilhaft auf die Umformbarkeit der gemahlenen, rascherstarrten NdFeB-
Bänder aus [Kirchner00]. Eine Untersuchung, ob der Gallium-Zusatz den gleichen Effekt 
auf die Umformbarkeit der Magnete auf Pr2Fe14B-Basis hervorruft, steht noch aus. 
Die Mikrostruktur der MQU-F4-4 Magnete nach Heißpressen und Warmumformen ist 
durch Bereiche mit groben, globulitischen Körnern und andere Bereiche mit 
feinkristallinen Körnern gekennzeichnet. Die wichtigsten Änderungen in der Mikrostruktur, 
die die extrinsischen magnetischen Eigenschaften wesentlich beeinflussen werden, 
kommen im feinkristallinen Bereich vor. Deshalb sind die REM-Aufnahmen von diesen 
Bereichen für eine heißgepresste und eine bis zum höchsten Umformgrad gestauchte 
Probe in Abbildung 5.2 dargestellt. Diese Aufnahmen sollen nur zwei extreme Zustände 
aus der kontinuierlichen Probenreihe zeigen, die Ursprungsmikrostruktur und die nach 
Warmumformung am stärksten geänderte Mikrostruktur illustrieren sollen. 
(a)  (b)  
Abbildung 5.2. Sekundärelektronenaufnahmen von Bruchflächen (a) einer 
heißgepressten MQU-F4-4 Probe und (b) einer gestauchten Probe mit einem 
Umformgrad von 1,3 (die Bruchfläche ist parallel zur Umformrichtung). 
Mit steigendem Umformgrad wachsen die Kristallite kontinuierlich und ihre Form ändert 
sich von der globulitischen zur plattenförmigen (Abb. 5.2(a) und (b)). Die 
Mikrostrukturentwicklung entspricht den Erwartungen [Fuerst94,Volkov99]. Die mittlere 
Kornbreite beträgt 420 nm für die Probe mit ε = 1,3. Das Längenverhältnis (Verhältnis 
von Kornhöhe zu Kornbreite) ist 0.23 (aus der REM-Aufnahme der Bruchfläche in 
Abbildung. 5.2(b) abgeschätzt). 
Die Bruchflächen aller MQU-F4-4 Proben zeigen einige deutliche 
Mikrostrukturunterschiede im Vergleich zu den MQU-F Proben, insbesondere gröbere 
Poren und eine inhomogene Korngrößenverteilung in einem Bandstück. Diese beiden 
Mikrostrukturmerkmale sind in Abbildung 5.3 gezeigt. Die Poren kommen nicht häufig vor 
und haben einen Durchmesser von 20-50 µm. Am Rand der Poren sind stabförmige 




Pr2Fe14B-Kristallite zu sehen, die in einer Pr-reichen Phase liegen (Abb. 5.3 (a)). Die 
Zusammensetzung wurde mit Hilfe des im REM eingebauten EDX-Systems kontrolliert. 
Die inhomogene Korngrößenverteilung ist innerhalb eines ehemaligen Flakes in allen 
Proben zu finden (Abb. 5.2(a) und 5.3(b)). Die Kornverfeinerung ist von einer 
Flakegrenze aus (rechts unten in Abbildung 5.2(a)) deutlich zu erkennen.  
(a)  (b)  
Abbildung 5.3. Sekundärelektronenaufnahme von Bruchfläche einer MQU-F4-4 Probe 
mit einem Umformgrad von 1,3 im Inneren einer Pore (a) und an einer Stelle (b), wo 
die unterschiedlichen Mikrostrukturbereiche zusammen zu sehen sind (von oben nach 
unten: ein Bereich mit ausgerichteten, feinkristallinen, plattenförmigen Körnern (A), ein 
Bereich mit grobkristallinen, langgestreckten Körnern (B), ein Bereich mit 
feinkristallinen, nicht plattenförmigen Körnern (C) und schließlich wiederum ein 
Bereich mit ausgerichteten, feinkristallinen, plattenförmigen Körnern (D)). 
Die Korngröße ist eine Mikrostrukturkenngröße, die für die erforderlichen Umformkräfte 
und für die durch Umformung hervorgerufene Ausrichtung der einzelnen Kristallite wichtig 
ist [Mishra88, Kirchner03]. Zugleich spielen die homogene Verteilung und die 
Zusammensetzung der seltenerd-reichen Phase eine entscheidende Rolle für eine 
erfolgreiche Warmumformung der Seltenerd-Eisen-Bor-Verbindungen [Kirchner00], die 
sich durch den „solution precipitation creep“ Mechanismus erklären lässt [Grünberger97, 
Kirchner03]. Da ein Heißpressling eine inhomogene Korngrößenverteilung aufweist (Abb. 
5.2(a)), ist es aus oben genannten Gründen klar, dass eine inhomogene 
Korngrößenverteilung nach Warmumformung beobachtet werden kann. Abbildung 5.3(b) 
bekräftigt diese Beobachtung. Sie zeigt, dass zwei Bereiche (A und D in Abbildung 5.3 
(b)) mit feinkristallinen, plattenförmigen Körnern durch einen Bereich (B in Abbildung 
5.3(b)) mit grobkristallinen Körnern (ehemalige Flakegrenze) und einen Bereich (C in 
Abbildung 5.3(b)) mit feinkristallinen, globulitischen Kristalliten getrennt sind. 
Die inhomogene Korngrößenverteilung ist möglicherweise auf eine inhomogene 
Verteilung der Pr-reichen Phase zurückzuführen. Zwar zeigten Fuerst et al. und Volkov et 
al., dass die Pr-haltigen feinkristallinen Magnete eine homogene Verteilung der Pr-




reichen Phase aufweisen [Fuerst94, Volkov99]. Außerdem zeigen hochauflösende TEM-
Aufnahmen der MQU-F4-4 Probe mit einem Umformgrad von 1,3, dass eine Pr-reiche 
Phase zwischen vielen plattenförmigen Kristalliten homogen verteilt ist und eine Dicke 
von 0.5 bis 2 nm hat. Das entspricht den Erwartungen, da die Zusammensetzung der 
MQU-F4-4 Probe eine deutliche Anreicherung am Seltenerd-Element hat (Tabelle 3.1). 
Im Vergleich zur MQU-F Probe, in der eine homogene Verteilung der Nd-reichen Phase 
überall zu finden war [Kirchner04], weist jedoch die MQU-F4-4 Probe einige Stellen 
innerhalb des feinkristallinen Bereiches auf, wo eine Pr-reiche Phase Cluster bildet oder 
gar nicht zwischen zwei plattenförmigen Pr2Fe14B-Kristalliten zu finden ist (Abb. 5.4). Die 
Zusammensetzung der Phasen wurde mit Hilfe einer EDX-Analyse im TEM geprüft. Das 
Beugungsbild des Clusters (detaillierte Darstellung oben links in Abb. 5.4(a) und unten in 
Abb. 5.4(b)) zeigt, dass die Pr-reiche Phase sich in einem amorphen Zustand befindet. 
Gleichzeitig lässt sich bei einer höheren Vergrößerung der Grenze zwischen zwei 
benachbarten Kristalliten aus dem in Abbildung 5.4(a) markierten Bereich feststellen, 
dass diese Körner einen direkten Kontakt haben (Abb. 5.4(c) und (d)). 
Die Elementverteilung senkrecht zur Kristallitgrenze ist mit Hilfe einer EDX-Analyse im 
TEM ermittelt worden. Die Rasterlinien sind in Abbildung 5.4(a) eingezeichnet. Die 
entsprechenden Elementverteilungen sind in Abbildung 5.5 dargestellt. Die erste 
Rasterlinie zeigt, dass die Pr-reiche Phase eine Dicke von 15-20 nm hat (Abb. 5.5(a)). 
Die zweite EDX-Linie wurde so gewählt, dass sie über eine typische Kristallitgrenze führt, 
um ihre Dicke und Zusammensetzung zu charakterisieren. Die Elementverteilung dieser 
Kristallitgrenze zeigt eine Erhöhung des Pr-Gehaltes in diesem Bereich von ca. 2 nm 
(Abb. 5.5(b)). Im Vergleich zu den Proben aus MQU-F Material scheint die Pr-reiche 
Phase in der MQU-F4-4 Probe dicker zu sein. Eine ähnliche Schlussfolgerung wurde von 
Fuerst et al. gegeben [Fuerst94]. Da Pr-Atome im Vergleich zu Nd eine höhere 
Löslichkeit in der flüssigen Phase haben [Fuerst94], sollte es zu einer besseren 
Benetzbarkeit der Pr-reichen Phase führen [Corfield04]. Dementsprechend erwartet man 
eine homogenere Verteilung der Pr-reichen Phase. Die Ergebnisse der 
Mikrostrukturanalyse sprechen allerdings dagegen. Die Ursache der inhomogenen 
Verteilung der Pr-reichen Phase in den MQU-F4-4 Proben ist also unklar. 






Abbildung 5.4. TEM-Aufnahmen einer gestauchten MQU-F4-4 Probe mit einem 
Umformgrad von 1,3: (a) plattenförmige Körner, (b) mit einem Cluster der amorphen 
Pr-reichen Phase, (c) zwei aufeinander liegende Kristalliten und (d) detaillierte 
Darstellung der Korngrenze. Die Umformrichtung ist parallel zur kürzesten Achse des 
plattenförmigen Korns. Die zwei EDX Rasterlinien sind in (a) eingezeichnet. 
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Abbildung 5.5. EDX Analyse der Elementverteilung in der Korngrenze (a) Rasterlinie 1 
und (b) Rasterlinie 2. Die Linien sind in Abbildung 6.6(a) dargestellt. 
 




5.2. Textur der warmumgeformten NdFeB-Magnete 
Die Bruchflächenanalyse mittels REM-Aufnahmen hat deutlich eine qualitative 
Entwicklung der Textur mit dem Umformgrad gezeigt. Demzufolge ist eine sorgfältige 
Texturanalyse mit Hilfe von EBSD und Röntgenbeugung eine sinnvolle, tiefgehende 
Ergänzung. Zugleich liefert ein durch EBSD erzeugtes Orientierungsverteilungsbild eine 
Aussage über die Korngrößenverteilung. 
5.2.1 Mikrotexturanalyse mittels EBSD 
In Kapitel 4 wurde schon die Texturanalyse mit Hilfe des EBSD-Verfahrens in 
Sintermagneten dargestellt. Diese Methode hat sich als sehr nützlich erwiesen, deshalb 
wird sie nun auf feinkristalline, warmumgeformte NdFeB-Magnete angewandt. Da die 
Informationstiefe der EBSD-Methode nur 10 nm ist [Dingley04], ist dieses Verfahren sehr 
empfindlich bezüglich des Oberflächenzustandes, d.h. eine Oxidationsschicht und eine 
sehr raue Oberfläche können zur Verschlechterung der Qualität bzw. zur Verzerrung des 
Beugungsdiagramms führen. Außerdem sind Beugungsdiagramme von Korngrenzen 
schlecht identifizierbar, weil sie gleichzeitig Kikuchi-Linien von zwei Körnern enthalten. 
Die Proben wurden daher vorher geschliffen und poliert. Trotzdem war die 
Oberflächenrauigkeit zu groß, vor allem an den Korngrenzen. Aus oben genannten 
Gründen wurden reproduzierbare Ergebnisse nur von der MQU-F Probe mit dem 
höchsten Umformgrad (ε = 1,44) erhalten, da Kristallite dieser Probe im Vergleich zu 
anderen Proben mit kleinerem Umformgrad relativ grob (mittlere Kornbreite – 400 nm) 
sind. Deshalb wurde die Untersuchungsfläche so gewählt, dass plattenförmige Körner 
eine maximale Schnittfläche (ca. 400 nm×400 nm) haben, d.h. senkrecht zur 
Umformrichtung. Wie im Kapitel 4 schon erwähnt wurde, besteht ein 
Orientierungsverteilungsbild aus einzelnen Punkten des vorgegebenen Gitters, an denen 
anhand der EBSD-Bilder eine exakte Orientierungsbestimmung erfolgt. Diese Daten 
kann man in Abhängigkeit von ihrer Orientierung entsprechend einfärben. Die 
Texturkomponentendarstellung berücksichtigt die Orientierungsabweichung der [001] 
Richtung des Kristallites im Bezug auf eine äußere vorgegebene Richtung und gibt diese 
entsprechend in Farben wieder. Die Normale der polierten Oberfläche der gestauchten 
Probe ist eine Referenzrichtung, weil sie parallel zur Umformrichtung liegt. Ähnlich wurde 
bereits für die Sintermagnete verfahren. Abbildung 5.6 stellt eine Auswertung der Textur 
in der warmumgeformten MQU-F Probe mit dem höchsten Umformgrad (ε = 1,44) dar. 




Das Orientierungsverteilungsbild wurde mit elektronischer Strahlsteuerung mit 540×450 
Punkten mit einer Schrittweite von jeweils 50 nm aufgenommen (Abb.5.6(a)). Ein 
entsprechendes Texturkomponentenhistogramm (Abb. 5.6(b)) zeigt die 
Orientierungsabweichung und die Farbskala. Die mit Blau markierten Kristallite sind 
perfekt ausgerichtet, d.h. ihre kristallographische [001] Richtung ist parallel zur 
Umformrichtung. Die mit Grün gekennzeichneten Körner weisen eine Missorientierung 
bis zu 20° auf. Die „gelben“ und „roten“ Kristallite haben eine Orientierungsabweichung 
von 60 bzw. 90°.  
(a)  
(b)  
Abbildung 5.6. Mikrotexturanalyse der Probe mit dem höchsten Umformgrad. (a) 
Orientierungsverteilungsbild, in dem die einzelnen Orientierungen in Bezug auf eine 
Abweichung von der idealen Orientierung entsprechend dem Texturkomponenten-
histogramm (b) eingefärbt sind. Das Texturkomponentenhistogramm stellt diese 
Abweichung dar und enthält auch eine Farbskala. Die Korngrenzen sind mit Schwarz 
markiert. Die weißen Bereiche sind nicht identifizierbare Stellen auf der 
Probenoberfläche. Die polierte Oberfläche ist senkrecht zur Stauchrichtung.  
Auf dem Orientierungsverteilungsbild ist ein Band zu erkennen, das die zwei 
vorwiegend mit Blau markierten Bereiche trennt und wo die schlecht orientierten 




Kristallite Grün, Gelb und Rot sind. Außerdem enthält das Bild mehrere weiße Stellen, wo 
eine Orientierungsbestimmung anhand des Nd2Fe14B-Beugungsdiagramms nicht möglich 
war. Die Kristallite im Band sind gröber als in anderen Bereichen. Daraus lässt sich 
schließen, dass dieses Band eine ehemalige Flakegrenze ist und durch die nicht 
texturierten gröberen Körner (ca. 1 µm) sowie die Existenz anderer Phasen (wie der Nd-
reichen Phase) gekennzeichnet ist. Detaillierte Informationen über die Flakegrenze sind 
sehr wichtig, um deren Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften abzuschätzen. 
Die vorwiegend in blau gefärbten Bereichen sind durch gut ausgerichtete, feinkristalline 
Körner mit einem mittleren Durchmesser von 360 nm zu charakterisieren. Die 
Farbverteilung innerhalb der feinkristallinen Bereiche ist gleichmäßig. Die gesamte 
Orientierungsverteilung lässt sich mit Hilfe des Texturkomponentenhistogramms 
abschätzen (Abb. 5.6(b)). Es bestätigt eine sehr gute Ausrichtung der einzelnen Kristallite 
in der Probe, da die meisten Körner nur bis zu 15° missorientiert sind. Bei genauer 
Betrachtung des Orientierungsverteilungsbildes lassen sich einige grüne Körner 
erkennen, die eine Missorientierung von 30-40° haben. Diese Körner und ebenso die 
grobkristallinen Körner an den ehemaligen Flakegrenzen können als Nukleationszentren 
für eine Ummagnetisierung dienen. Demzufolge wird das Koerzitivfeld der Probe 
herabgesetzt. 
Obwohl die Analysefläche mit ca. 30 µm×25 µm klein war, ist die Anzahl der 
Orientierungsbestimmungen groß, sie beträgt ca. 200000. Deshalb lässt sich eine 
Polfigur aus einzelnen Orientierungen konstruieren (Abbildungen 5.7(a) und (b)). In 
Bezug auf einen mittleren Korndurchmesser von 360 nm ergibt sich also eine 
hinreichende Statistik, um die Polfiguranalyse zu rechtfertigen. Allerdings kann man eine 
Differenz zwischen beiden Werten (einen mittleren Durchmesser von 360 nm und eine 
mittlere Kornbreite von 450 nm) für dieselbe Probe dadurch erklären, dass der aus der 
Bruchfläche ermittelte Durchschnittswert nur eine Abschätzung der Kornbreite an einer 
Bruchfläche ist. Im Vergleich dazu erscheint die aus der Orientierungsverteilung 
ermittelte Korngröße ein genauerer Wert zu sein, weil hier eine bessere Statistik (mehr 
als 1000 Körner werden ausgewertet) vorliegt.  
Die Polfiguren zeigen farbig sämtliche Orientierungen nicht als einzelne Punkte 
sondern als Intensitätskonturen. Ein relativ schmales isotropes Intensitätsmaximum im 
Zentrum der (001) Polfigur parallel zur z-Richtung deutet darauf hin, dass eine 
ausgeprägte Textur in der Probe vorliegt, wobei eine [001] Vorzugsrichtung der Kristallite 
parallel zur Umformrichtung ist (Abb. 5.7(a)). Diese Ergebnisse stimmen gut mit denen 




aus der Literatur [Mishra88, Lewis97, Hinz03] und mit der aus dem 
Orientierungsverteilungsbild zuvor gewonnenen qualitativen Auswertung überein. 
(a)   (b)  
Abbildung 5.7. (001) Polfigur (a) und (111) Polfigur (b) der Nd2Fe14B-Phase, die nur 
Orientierungsdaten aus dem feinkristallinen Bereich umfassen. Mit Rot ist jeweils die 
maximale Poldichte dargestellt, die für die beiden Polfiguren (001) und (111) stark 
unterschiedlich ist. 
Der Texturgrad kann durch die Abweichung von der regellosen Verteilung (mud – 
multiples of a uniform distribution) abgeschätzt werden. Er hat mit 80 mud einen extrem 
hohen Wert erreicht. Darüber hinaus kann man schließen, dass die Ausrichtung der 
Kristallite in der heißgepressten und bis zu einem Umformgrad von 1,44 gestauchten 
Probe im Vergleich zu den anisotropen Sintermagneten (wo die Intensität nur einen Wert 
von ca. 30 mud erreicht (Kapitel 4)) stärker ausgeprägt ist. Die (111) Polfigur ist 
zusätzlich dargestellt, weil eine Textur im polykristallinen Werkstoff nicht nur durch eine 
Vorzugsrichtung <uvw> sondern auch durch eine Vorzugsorientierung (hkl)<uvw> 
charakterisiert werden kann. Die Intensitätskonturen bilden eine homogene ringförmige 
Verteilung (Abb. 5.7(b)). Demzufolge lässt sich die Textur in der Probe als eine [001] 
Fasertextur mit fast idealer Rotationssymmetrie interpretieren. Die Bildung einer solchen 
Fasertextur ist auf die einachsige Umformbeanspruchung der Heißpresslinge 
zurückzuführen und bedeutet, dass die magnetisch leichte Richtung der meisten 
Kristallite parallel zur Umformrichtung ausgerichtet ist und keine Vorzugsorientierung in 
der a-b-Ebene vorkommt. 
5.2.2 Texturanalyse mittels Röntgenbeugung 
Die lokale Texturanalyse mittels EBSD-Verfahren hat deutlich gezeigt, dass eine 
ausgeprägte Fasertextur in feinkristallinen Magneten auf NdFeB-Basis durch 
Warmumformung erzielt werden kann. Durch Schwierigkeiten mit der 
Oberflächenpräparation der feinkristallinen und auch sehr reaktiven Proben (mittlere 




Korngröße von 100 bis 400 nm) und durch die komplexe Kristallstruktur der Nd2Fe14B-
Verbindung und werden keine reproduzierbaren Ergebnisse für die warmumgeformten 
Magnete mit einem kleinen Umformgrad erzielt. In diesem Abschnitt wird daher die 
quantitative Beschreibung der Texturentwicklung in den zu verschiedenen 
Umformgraden gestauchten Proben mit Hilfe von Röntgenbeugung vertieft. Für diese 
Untersuchungen wurden zusätzlich noch drei Proben des MQU-F Materials bei gleichen 
Umformbedingungen (wie in Abschnitt 3.1 beschrieben) mit unterschiedlichem 
Umformgrad präpariert. Die umgeformten Proben wurden bezüglich ihrer Stauchachse 
(durch Trennen bzw. Schleifen) halbiert, so dass 2 Flächen für die Texturanalyse zur 
Verfügung standen. Diese Flächen wurden nur leicht poliert, um eine (ggf. störende) 
Oxidationsschicht zu entfernen. Da die Eindringtiefe der Röntgenstrahlung nur wenige 
µm beträgt, konnte nun eine Analyse einerseits an der oberen Fläche der Probe (der dem 
während der Umformung beweglichen Stempel zugewandten Seite) und andererseits in 
der Probenmitte vorgenommen werden. Im Folgenden werden die Texturanalysen an 
diesen Flächen als die „Analyse an der oberen Fläche“ der Probe und „in der 
Probenmitte“ bezeichnet. 
Unter der Standardtexturanalyse mittels Röntgenbeugung versteht man die Ermittlung 
der Poldichteverteilung an der Oberfläche der Polkugel, um daraus eine 
zweidimensionale Polfigur abzuleiten. Auf Grund der Rotationssymmetrie der durch eine 
einachsige Beanspruchung erzeugten Textur kann man eine 
Orientierungsverteilungsfunktion P(α) mittels der Messung eines Diffraktogramms der 
Magnetoberfläche bestimmen, die senkrecht zur Umformachse liegt (Abschnitt 3.6). 
Diese Methode der Texturanalyse wurde schon erfolgreich bei Sintermagneten erprobt 
[Tenaud87, Zhou88, Chang88, Walker97, Yagodkin99, Yagodkin00]. Aus der guten 
Übereinstimmung der gemessenen und der berechneten Diffraktogramme lässt sich 
schließen, dass das zugrunde liegende mathematische Modell in dieser 
Texturanalysemethode korrekt ist (Abb. 5.8) und eine daraus gewonnene 
Orientierungsverteilungsfunktion die Textur innerhalb einer Probe statistisch 
repräsentiert. Die Orientierungsverteilungsfunktionen sind in Abbildung 5.9 dargestellt.  
Mit steigendem Umformgrad nimmt der Spitzenwert der Verteilungsfunktion 2πP(α) zu. 
Gleichzeitig ist die Textur in der Probenmitte stärker ausgeprägt als an der oberen 
Fläche. Eine solche räumlich inhomogene Verteilung der Textur innerhalb einer Probe ist 
in feinkristallinen NdFeB-Magneten schon früher beobachtet worden [Lewis97, Hinz02]. 
Die Gründe hierfür sind Unterschiede im Spannungszustand des umgeformten Materials, 
das sich (an der oberen Fläche) in direktem Kontakt mit dem Stempelwerkzeug befindet 




(a)    (b)  
2θ (°)      2θ (°) 
(Friktion) und im Inneren der Probe [Hinz02]. Diese Inhomogenitäten werden nur ab 
einem mittleren Umformgrad deutlich. Obwohl die Probe mit einem Umformgrad von 0,24 
keine starke Ausrichtung der Kristallite aufweist und die Unterschiede der ermittelten 
Textur zwischen oberer Fläche und Probenmitte im Fehlerbereich liegen. Eine starke 
Differenz zwischen den Orientierungsverteilungsfunktionen, die an der oberen Fläche der 
Probe und in der Probenmitte gemessen wurden, findet man in der Probe mit ε = 0,77. 
Dieser Unterschied in der Textur nimmt beim höchsten Umformgrad ab (Abb. 5.9). 
Abbildung 5.8. Gemessenes und berechnetes Diffraktogramm einer Probe aus 
MQU-F Material mit einem Umformgrad von 0,24 (a) sowie 1,48 (b) im 
Winkelbereich von 42 bis 58 Grad. 
 
Abbildung 5.9. Orientierungsverteilungsfunktionen 2πP(α) der Proben aus MQU-F 
Material mit unterschiedlichem Umformgrad. Die vollen Symbole bezeichnen eine 
Messung direkt an der oberen Fläche der Probe und die offenen Symbole 
entsprechen der Messung in der Probenmitte. 




Deshalb wurde eine Bruchflächenanalyse der Probe mit mittlerem Umformgrad 
vorgenommen. Die Bruchflächenanalyse zeigt deutlich, dass die Ausrichtung der 
Kristallite in der Probemitte wesentlich stärker ausgeprägt ist als an der oberen Fläche 
(Abb. 5.10). Das wird auf den während der Warmumformung herrschenden inhomogenen 
Spannungszustand in der Probe zurückgeführt. Für Proben mit einem hohen 
Umformgrad sind (bei konstanter Umformgeschwindigkeit) lange Umformzeiten 
erforderlich. Das kann zu einem ausgeglichenen (wenig stark inhomogenen) 
Spannungszustand führen, so dass die Texturverteilung in der Probe mit einem 
Umformgrad von 1,48 homogener wird (Abb. 5.9).  
(a)  (b)  
Abbildung 5.10. Bruchfläche der Probe mit einem Umformgrad von 0,77: direkt an der 
oberen Fläche (a) und in der Mitte der Probe (b). Die Abbildungsebene ist jeweils 
parallel zur Stauchrichtung. 
Die in Tabelle 5.2 zusammengefassten Missorientierungswinkel der Kristallite 
bestätigen die Entwicklung der Textur mit steigendem Umformgrad.  
Tabelle 5.2: Mittlerer Missorientierungswinkel <α> mit einem statistischen Fehler in 
Abhängigkeit von Umformgrad, ermittelt an der oberen Fläche und in der 
Mitte der Probe (bezüglich der Pressgeometrie). 
Mittlerer Missorientierungswinkel <α>,° Umformgrad 
ε An der oberen Fläche In der Probenmitte 
0,24 47±2 45±2 
0,77 43±2 34±2 
1,48 27±1 23±1 
Die gleichen Missorientierungswinkel für die Probe mit dem kleinsten Umformgrad an 
beiden Flächen und für die Probe mit mittlerem Umformgrad an der oberen Fläche geben 
einen Hinweis, dass kleine Umformgrade keine stark ausgeprägte Textur hervorrufen. 




Wenn man die Texturentwicklung im Inneren der Probe betrachtet, dann sieht man eine 
stetige Verbesserung des Texturgrades mit steigendem Umformgrad. Dies spiegelt sich 
in einer Abnahme des mittleren Missorientierungswinkels wider (Tabelle 5.2). Der 
niedrigste Missorientierungswinkel ist in der Mitte der Probe mit einem Umformgrad von 
1,48 zu finden. Der mit Hilfe von EBSD ermittelte Missorientierungswinkel der Kristallite 
war maximal 15° für die Probe mit einem Umformgrad von 1,44. Vorausgesetzt, dass die 
Proben mit einem Umformgrad 1,44 bzw. 1,48 nicht so starke Unterschiede in der Textur 
aufweisen, kann man die Diskrepanz zwischen diesen Werten dadurch erklären, dass die 
EBSD Messung lokal (die gescannte Fläche war einige µm2) war, während das 
Röntgendiffraktogramm über eine Fläche von mehr als 60 mm2 mittelt. Eine starke 
radiale Inhomogenität der Textur ist schon beobachtet worden [Lewis97]. Daher sind die 
beiden ermittelten Werte des Missorientierungswinkels als realistisch anzunehmen und 
man kann schließen, dass die EBSD-Methode für die lokale Texturanalyse hilfreich ist. 
Um eine radiale Texturverteilung im Fall der warmumgeformten NdFeB-Magnete zu 
ermitteln, müsste ein großer Zeitaufwand getrieben werden. Eine Abschätzung der 
Texturentwicklung lässt sich entweder mit Röntgendiffraktometrie oder mit der Messung 
magnetischer Eigenschaften machen (Abschnitt 5.4), wobei die beiden Methoden keine 
Information über die Mikrostruktur im Vergleich zu EBSD geben.  
5.3. Magnetische Mikrostruktur 
In diesem Abschnitt wird die magnetische Mikrostruktur der beiden Probenreihen (aus 
MQU-F bzw. aus MQU-F4-4 hergestellten Magneten) auf Grund der Ähnlichkeit der 
Mikrostruktur gemeinsam betrachtet. Die magnetische Mikrostruktur ist mit Hilfe der Kerr-
Mikroskopie und der Magnetkraftmikroskopie untersucht worden.  
Die Kerr-Mikroskopie ist vorteilhaft, weil sich ein Überblick über die gesamte 
magnetische Mikrostruktur an der Probenoberfläche relativ schnell erstellen lässt. Die 
Kerr-Aufnahmen von polierten Oberflächen der heißgepressten und gestauchten Proben 
aus MQU-F bzw. MQU-F4-4 Material sind in den Abbildungen 5.11 bzw. 5.12 
zusammengestellt.  
Die Kerr-Aufnahmen der Proben aus MQU-F Material zeigen feine Domänenmuster, 
die als Wechselwirkungsdomänen bezeichnet werden [Folks94a]. Sowohl die Proben mit 
einem Umformgrad von wenigem als 0.97 als auch der Heißpressling zeigen einen nur 
bedingt erkennbaren Domänenkontrast, der dann mit Digitalverfahren (Bildermittelung) 
auch verbessert werden konnte (Abb. 5.11(a)). Die magnetische Mikrostruktur dieser 




Proben wird später mit magnetischer Kraftmikroskopie untersucht, weil sie nicht mit Hilfe 
von Kerr-Mikroskopie aufgelöst werden kann. Die Probe mit einem Umformgrad von 0,97 
lässt sich durch sehr lange und leicht erkennbare Wechselwirkungsdomänen 
charakterisieren (Abb. 5.11(b)). Sie werden noch deutlicher in der Probe mit dem 
höchsten Umformgrad. Ihre Breite beträgt ca. 1 µm (Abb. 5.11(c)). 
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Abbildung 5.11. Kerr-Aufnahmen der polierten Oberfläche der MQU-F Proben: (a) 
Heißpressling, (b) Probe mit einem Umformgrad von 0,97, (c) Probe mit einem 
Umformgrad von 1,44 und (d) dieselbe Probe an anderer Stelle, wo eine ehemalige 
Flakegrenze gezeigt ist. Die Bildebene ist jeweils senkrecht zur Press- bzw. 
Stauchrichtung. 
Die Wechselwirkungsdomänen der Proben mit hohem Umformgrad (ab 0,97) sind 
labyrinthförmig, ihre Form und Domänenbreite entsprechen bisher veröffentlichten 
Ergebnissen [Folks94a, Folks94b, Crew01]. Im Vergleich zur mittleren Korngröße (400 
nm) besteht eine Wechselwirkungsdomäne senkrecht zur Ausdehnungslinie wenigstens 
aus zwei Kristalliten (Kristallite an der Bruchfläche senkrecht zur Stauchrichtung sind in 
Abbildung 5.1(g) gezeigt). Abbildung 5.11(d) zeigt eine ehemalige Flakegrenze, die sich 




durch eine aus schwarzen Punkten bestehende Linie kennzeichnen lässt. Die meisten 
Wechselwirkungsdomänen gehen ungestört durch die Flakegrenzen, obwohl diese aus 
gröberen nicht ausgerichteten Kristalliten bestehen (Abschnitt 5.1.1). Dies kann ein 
indirekter Hinweis darauf sein, dass die Bildung der Wechselwirkungsdomänen durch 
magnetostatische Wechselwirkung zwischen benachbarten Kristalliten bedingt ist, weil 
die Länge der Austauschwechselwirkung für die Nd2Fe14B-Verbindung nur ca. 10 nm 
beträgt [Coey96]. 
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Abbildung 5.12. Kerr-Aufnahmen der polierten Oberfläche der MQU-F4-4 Proben: (a) 
Heißpressling, (b) Probe mit einem Umformgrad von 0,78 und (c) Probe mit einem 
Umformgrad von 1,33 und (d) dieselbe Probe an anderer Stelle, wo eine ehemalige 
Flakegrenze und einige vergröberte Kristallite gezeigt sind. Die Bildebene ist jeweils 
senkrecht zur Press- bzw. Stauchrichtung. 
Die Proben aus MQU-F4-4 Materialien zeigen einen ähnlichen Trend der 
Domänenentwicklung mit steigendem Umformgrad. In dem Heißpressling ist kein 
eindeutiger magnetischer Kerr-Kontrast zu erkennen (Abb. 5.12(a)). Im Vergleich zu den 
MQU-F Proben bilden sich langgestreckte, gut ausgebildete Wechselwirkungsdomänen 




in den MQU-F4-4 Proben schon beim kleineren Umformgrad von 0,78 (Abb. 5.12(b)), 
obwohl sich die Domänenbreite innerhalb dieser Probe sehr stark unterscheidet. Die 
gröberen Wechselwirkungsdomänen sind rechts oben in Abbildung 5.12(b) zu sehen. 
Feinere Domänen kann man links unten in Abbildung 5.12(b) finden. Ihre Breite beträgt 
ca. 500-600 nm. Sie liegt damit in der Nähe der Auflösungsgrenze der optischen Kerr-
Mikroskopie. Die inhomogene magnetische Mikrostruktur in dieser Probe ist 
möglicherweise auf stark schwankende Textur- und Korngrößenverteilungen 
zurückzuführen. 
Die Wechselwirkungsdomänen werden breiter und stärker ausgeprägt mit steigendem 
Umformgrad (Abb. 5.12(c)). Die Domänenbreite ist vergleichbar mit derjenigen in der 
MQU-F Probe mit dem höchsten Umformgrad. Die Domänengrenze scheint eine Zick-
Zack-Form zu haben. Diese Form der Domänengrenze ist bei einer genauen Betrachtung 
auch in der MQU-F Probe mit dem höchsten Umformgrad zu finden (Abb. 5.11(c) und 
(d)). Innerhalb der breiten Domänen der MQU-F4-4 Probe mit einem Umformgrad von 
1,3 sind Abschlussdomänen mit entgegen ausgerichteter Magnetisierung zu sehen, 
deren Breite (von ca. 400 nm) mit der Kristallitgröße vergleichbar ist. 
Sämtliche Proben aus dem MQU-F4-4 Material zeigen auch einige gröbere Körner mit 
einer Größe von 3-4 µm, die Domänenmuster zeigen (Abb. 5.12(d)), wie sie auch in 
Sintermagneten beobachtbar waren (Kapitel 4.1). Diese Körner sind in der Flakegrenze 
angesiedelt, obwohl sie mit Hilfe des REM nicht beobachtbar waren. Im Vergleich dazu 
werden keine grobkristallinen Körner (auch bei einer detaillierten Nachuntersuchung) in 
den MQU-F Proben gefunden. Das Vorkommen solcher groben Körner in den Magneten 
aus MQU-F4-4 Material ist auf eine Reihe von Ursachen zurückzuführen: die 
unterschiedlichen Transporteigenschaften von Nd- und Pr-Atomen in der flüssigen 
seltenerd-reichen Phase [Fuerst94], die hohe Löslichkeit der Pr-Atome in der flüssigen, 
seltenerd-reichen Phase im Vergleich zu Nd [Corfield04] und den Ga-Zusatz in NdFeB-
Magneten (MQU-F Material), der durch Bildung binärer und ternärer Ga-Fe-Nd(B)-
Verbindungen den Transport der Nd-Atome verhindert [Grieb91]. Diese groben Körner 
zeigen im Vergleich zu einem feinkristallinen Bereich eindeutig mehrere Domänen, 
demzufolge schalten diese Körner durch Domänenwandbildung 
(Nukleationsmechanismus) und Bewegung dieser Domänenwand um.  
Die Kerr-Aufnahmen der beiden Probenreihen haben gezeigt, dass sowohl die 
Heißpresslinge als auch die Proben mit kleinem Umformgrad einen feinen 
Domänenkontrast haben. Die Magnetkraftmikroskopie hat gegenüber der Kerr-
Mikroskopie ein höheres Auflösungsvermögen. Das Auflösungsvermögen der 




Kraftmikroskopie für eine hartmagnetisch beschichtete Spitze liegt bei ca. 40-60 nm, was 
kleiner als die Größe der einzelnen Kristallite in der heißgepressten Probe ist. Allerdings 
liefert die Magnetkraftmikroskopie keine eindeutigen Ergebnisse auf Grund der nicht 
vollständig verstandenen Wechselwirkung zwischen den Streufeldern der Probe und 
denen der Spitze. Um eine magnetische Mikrostruktur der feinkristallinen Proben mittels 
MFM zu charakterisieren, wird ein Vergleich für die Abbildung der magnetischen 
Mikrostruktur mit Hilfe der beiden Methoden (Kerr- und Magnetkraftmikroskopie) an einer 
Probe mit einer gut verstandenen Domänenstruktur vorgenommen. Wie die Kerr-
Aufnahmen der untersuchten Sintermagnete gezeigt haben (Kapitel 4), ist deren 
Domänenstruktur durch die Muster zu beschreiben, die für einen Magnetwerkstoff mit 
einachsiger Kristallanisotropie typisch sind [Hubert98]. Die Kerr- und MFM-Aufnahmen 
derselben Fläche des anisotropen Sintermagneten sind in Abbildung 5.13 dargestellt. 
(a)   (b)  
Abbildung 5.13. Domänenstruktur eines anisotropen Sintermagneten aufgenommen 
mit Hilfe der Kerr-Mikroskopie (a) und der Magnetkraftmikroskopie (b) mit einer 
hartmagnetischen Spitze. Die Breite der Aufnahme ist jeweils 10 µm. 
Die Kerr-Mikroskopie liefert einen eindeutigen Domänenkontrast (Abb. 5.13(a)). Bei 
Abbildung mit einer hartmagnetischen Spitze erwartet man einen domänenartigen 
Kontrast in MFM-Aufnahmen (Abb. 5.13(b)). Aus den beiden Bildern folgt, dass MFM mit 
der hartmagnetischen Spitze das gleiche Domänenmuster reproduzierbar abbildet 
(Abb. 5.13), d.h. diese Spitze erweist sich als geeignet für Untersuchungen der 
magnetischen Mikrostruktur an einer hartmagnetischen Probe. 
Die Abbildung 5.14 zeigt die Variation der magnetischen Mikrostruktur mit steigendem 
Umformgrad senkrecht zur Stauchrichtung in MQU-F Proben im thermisch 




entmagnetisierten Zustand. Da die magnetischen Domänen mit entgegen ausgerichteter 
Magnetisierung durch den Phasenunterschied abgebildet werden können, zeigen die 
gelben und braunen Bereiche den höchsten Phasenunterschied in einer MFM-Aufnahme. 
Diese Werte sind nicht gleich für die hier vorliegenden MFM-Aufnahmen und werden 
später erörtert. Hier werden zunächst nur die Breite und die Form solcher Domänen 
diskutiert. In dem Heißpressling (ε = 0) werden feinteilige Bereiche mit dem gleichen 
Phasenkontrast beobachtet, ihre Breiten sind auf 150 bis 250 nm abzuschätzen 
(Abb. 5.14(a)). Die kontinuierlichen Übergänge des Phasenkontrastes zwischen diesen 
Bereichen deuten eher auf eine gleichmäßige Verteilung der Magnetisierung der 
Kristallite innerhalb der Probe hin, obwohl die Größe der Bereiche mit dem gleichen 
Phasenkontrast größer als die mittlere Korngröße ist (Tabelle 5.1). Demzufolge kann 
man vermuten, dass einige Körner (im Volumen bis zu 10 Körner) einen Bereich mit einer 
fast gleichen Magnetisierungsrichtung bilden. Diese Bereiche bezeichnet man als 
Wechselwirkungsdomänen. Sie werden durch den gleichen Phasenkontrast in der MFM-
Aufnahme abgebildet. Die Form und die Breite der hier beobachteten 
Wechselwirkungsdomänen stimmen gut mit dem Ergebnis überein, das mit Hilfe einer 
niedrig koerzitiven MFM-Spitze erlangt wurde [Crew01]. 
Der Mechanismus der magnetischen Wechselwirkung zwischen den Kristalliten in 
einer Wechselwirkungsdomäne steht seit langer Zeit unter Diskussion. 
Austauschwechselwirkung und magnetostatische Wechselwirkung können für die Bildung 
der Wechselwirkungsdomänen verantwortlich sein [Craik60, Folks94c, Crew01]. In 
Abschnitt 5.1 wurde die Mikrostruktur der Magneten aus beiden Probenreihen bereits 
beschrieben. Die wesentliche Besonderheit daran ist die intergranulare Seltenerd-reichen 
Phase, die bei Raumtemperatur paramagnetisch ist. Obwohl diese Phase nur 1 bis 2 nm 
dick ist, wird die Austauschwechselwirkung zwischen benachbarten (Nd,Pr)2Fe14B-
Kristalliten unterdrückt. Die Reichweite der Austauschwechselwirkung für die 
(Nd,Pr)2Fe14B-Phase lässt sich auf ca. 10 nm abschätzen [Coey96]. Damit sind die 
Kristallite viel zu grob (im Heißpressling ca. 100 nm), um sämtliche magnetische 
Momente von benachbarten Kristalliten durch Austauschwechselwirkung auszurichten. 
Daraus lässt sich schließen, dass in erster Linie die magnetostatische Wechselwirkung 
der Kristallite in unseren Proben zu berücksichtigen ist.  
Eine schwache Ausrichtung der einzelnen Kristallite durch Warmumformen bringt keine 
deutlichen Unterschiede in der magnetischen Mikrostruktur für die Proben mit einem 
Umformgrad von 0,26 bzw. 0,5 (Abb. 5.14(b) bzw. (c)). Die Wechselwirkungsdomänen 
werden breiter (bis zu 350 nm), obwohl ihre Form sich nicht ändert. Diese Vergröberung  




(a)   (d)  
(b)   (e)  
(c)    (f)  
Abbildung 5.14. MFM Aufnahmen der MQU-F Proben im thermisch entmagnetisierten 
Zustand mit unterschiedlichem Umformgrad ε: (a) 0 (Heißpressling), (b) 0,26, (c) 0,5, 
(d) 0,75, (e) 0,97 und (f) 1,44. Die Bildebene ist jeweils für alle Proben senkrecht zur 
Stauchrichtung. Die Rasterhöhe ist 100 nm. 




der Wechselwirkungsdomänen kann man auf die Vergröberung der einzelnen Kristallite 
zurückführen, die solche Wechselwirkungsdomänen bilden. Das bedeutet, dass ein 
Bereich mit dem gleichen Phasenkontrast für die Probe mit einem Umformgrad von 0,5 
(mit einer mittleren Korngröße von 210 nm) etwa 400 nm breit sein sollte. Dies stimmt gut 
mit dem in der MFM-Aufnahme beobachteten Wert überein (Abb. 5.14(c)). 
Die bessere Ausrichtung der magnetisch leichten c-Achsen der Kristallite in der Probe 
mit einem Umformgrad von 0,75 hat eine bedeutende Auswirkung auf die magnetische 
Mikrostruktur. Die Wechselwirkungsdomänen sind nun breiter (600 nm) im Vergleich zu 
denen in den Proben mit kleinerem Umformgrad. Sie weisen eine langgestreckte Form 
auf (Abb. 5.14(d)). Dabei werden unterschiedliche Breiten der Wechselwirkungsdomänen 
beobachtet, wobei Stellen mit gröberen Domänen häufiger vorkommen als solche mit 
feineren. Die feineren Wechselwirkungsdomänen sind 450 nm breit und haben ebenfalls 
eine langgestreckte Form. Die Breite der Wechselwirkungsdomänen ist wiederum von 
Unterschieden in der Korngrößenverteilung bestimmt. Hierfür spricht auch die 
magnetische Mikrostruktur der Proben mit einem höheren Umformgrad (ε > 0,7). Eine 
Bruchflächenanalyse (Abschnitt 5.1.1) zeigt, dass die Ausrichtung der Kristallite nicht 
mehr stark verbessert wird, sondern, dass vielmehr die Kristallite mit weiter steigendem 
Umformgrad von 0,75 bis zu 1,44 gröber (Tabelle 5.1) und die 
Wechselwirkungsdomänen breiter werden (Abb. 5.14(e) und (f)).  
Die MFM-Aufnahme der Probe mit dem höchsten Umformgrad zeigt mehr Details der 
magnetischen Mikrostruktur als alle anderen Aufnahmen (Abb. 5.14(f)). Die 
„Ausbuchtungen“ in den Domänen sind in der Größenordnung von 400-500 nm, dies ist 
vergleichbar mit der mittleren Korngröße und deutet darauf hin, dass die Wand einer 
Wechselwirkungsdomäne den Korngrenzen folgt. Die Domänenbreite ist etwa 900 nm. 
Daraus kann man schließen, dass 2 bis 3 benachbarte Körner in der Ebene, die 
senkrecht zur Stauchrichtung ist, in eine Richtung magnetisiert sind um eine 
Wechselwirkungsdomäne zu bilden. Die Form und die Breite der 
Wechselwirkungsdomänen stimmt gut mit zuvor veröffentlichten Ergebnissen überein 
[Folks94a, Crew01]. Eine offene Frage ist, wie tief die Wechselwirkungsdomänen in die 
Probe hineinreichen. Das können nur Kerr- bzw. MFM-Aufnahmen der Probenoberfläche 
zeigen, die so präpariert ist, dass die Stauchrichtung in der Bildebene liegt. Anhand der 
schon untersuchten Domänenstruktur wurden drei Proben (Heißpressling, je eine Probe 
mit ε = 0,75 und 1,44) ausgewählt. Ihre magnetische Mikrostruktur ist in Abbildung 5.15 
dargestellt. 




   
  (a)         (b)     (c) 
Abbildung 5.15. MFM-Aufnahmen der Proben mit unterschiedlichem Umformgrad ε im 
thermisch entmagnetisierten Zustand: (a) 0 (Heißpressling), (b) 0,75 und (c) 1,44. Die 
Bildebene für alle Aufnahmen ist parallel zur Stauchrichtung. Die Rasterhöhe ist 100 nm. 
Die Domänenstruktur des Heißpresslings lässt sich durch rundliche und recht feine 
Bereiche mit gleichem Phasenkontrast charakterisieren (Abb. 5.15(a)). Ihre Größe ist 
vergleichbar mit denen, die in der senkrecht zur Stauchrichtung polierten Probe 
beobachtet wurden. Beide MFM-Aufnahmen zeigen eine ähnliche Domänenverteilung 
und bestätigen damit die Isotropie der magnetischen Mikrostruktur des Heißpresslings. 
Eine Verstärkung des Phasenkontrastes ist aber in Abbildung 5.15(a) (links oben) zu 
sehen. In diesem Bereich liegt wahrscheinlich eine ehemalige Flakegrenze. Da dieser 
Mikrostrukturbereich deutlich gröbere Kristallite im Vergleich zum feinkristallinen Bereich 
enthält, führt dieses zu einer Verstärkung des Phasenkontrastes. 
Die Probe mit einem Umformgrad von 0,75 zeigt grobe Bereiche (einige µm lang und 
breit) mit ähnlichem Phasenkontrast, die dennoch zwischen einander keine scharfen 
Domänenwände zeigen (Abb. 5.15(b)). Gleichzeitig lässt sich eine schwache 
inhomogene Verteilung des Phasenkontrastes innerhalb dieser Bereiche erkennen. Im 
Vergleich dazu sind breite Wechselwirkungsdomänen mit scharfen Domänenwänden in 
der Probe mit dem höchsten Umformgrad zu erkennen (Abb. 5.15(c)) und innerhalb einer 
Domäne sind keine feinen Kontraständerungen zu finden. Die Beobachtung des 
Domänenkontrasts in der parallel zur Umformrichtung liegenden Ebene ist für die 
Magnetkraftmikroskopie mit einer hartmagnetischen Spitze theoretisch nicht möglich, da 
nur ein vertikaler Gradient magnetischer Kräfte auf die Spitze wirkt. Darüber hinaus kann 
angenommen werden, dass die Stauchrichtung nicht exakt in der Ebene der polierten 
Probenoberfläche, sondern unter einem kleinen Winkel mit der Schnittfläche liegt. 
Dementsprechend hat der Magnetisierungsvektor eine senkrechte Komponente, um den 
notwendigen Gradienten der magnetischen Kräfte zu erzeugen. In diesem Fall sollte man 




diese Domänenstruktur auch mit dem polaren Kerr-Effekt beobachten. Ihre Breite beträgt 
über 2 µm, deshalb ist die Kerrmikroskopie anwendbar. Zusätzlich können Kerr-
Aufnahmen eine Information über die Domänenlänge liefern, was bei MFM-Aufnahmen 
mit einem Rasterbereich von 10 µm×10 µm nicht möglich ist, da diese Aufnahmen eine 
kleine Fläche zur Erfassung der langen Wechselwirkungsdomänen haben. Die Abbildung 
5.16 stellt eine MFM-Aufnahme (mit einem Rasterbereich vom 30 µm×30 µm) und ein 
Kerrbild der Probe mit einem Umformgrad von 1,44 dar. Die Stauchrichtung liegt jeweils 
unter einem kleinen Winkel mit der Probenoberfläche. 
(a)  (b)  
Abbildung 5.16 (a) MFM-Aufnahme (mit einem Rasterbereich vom 30×30 µm2) und (b) 
Kerr-Aufnahme der MQU-F Probe mit einem Umformgrad von 1,44. Die 
Stauchrichtung liegt jeweils unter einem kleinen Winkel mit der Probenoberfläche. 
Die MFM- und die Kerr-Aufnahme zeigen ähnliche Domänenmuster (Abb. 5.16); dies 
entspricht unseren Erwartungen und ist konsistent mit dem vorher erhaltenen Vergleich 
zwischen beiden Techniken (Abb. 5.13). Bei der Abbildung der Domänenstruktur parallel 
zur magnetisch leichten Richtung, die für feinkristalline, warmumgeformte Magnete die 
Stauchrichtung ist, kommen Streifendomänen zum Vorschein. Die Abweichung von der 
idealen Form der Streifendomänen zu der von lanzettenförmigen Domänen entspricht 
einem kleinen Winkel zwischen Schnittfläche und Stauchrichtung. Die 
Wechselwirkungsdomänen gehen ungestört von einer ehemaligen Flakegrenze zur 
anderen. Die Länge der Wechselwirkungsdomänen ist auf 10 bis 50 µm abzuschätzen. 
Wenn eine ehemalige Flakegrenze ca. 1 µm dick ist, wachsen die Domänen durch sie 
hindurch weiter. Dieses Durchwachsen der Domäne ist oben an der MFM-Aufnahme und 
auch in der Mitte der Kerr-Aufnahme deutlich zu sehen, wo sich die Flakegrenzen nur 
näherungsweise erkennen lassen (Abb. 5.16(a)). Wenn ein grobkristalliner Bereich 




(Flakegrenze) über 2 µm dick ist, werden die Wechselwirkungsdomänen dort gestoppt. 
Beispielweise ist ein solcher Bereich in der MFM-Aufnahme (Abb. 5.16(a)) zu sehen, er 
geht von der linken unteren Ecke schräg nach rechts oben und sieht etwas verwaschen 
aus. Ebenso stellen die drei weißen Linien in der Kerr-Aufnahme solche Bereiche dar 
(Abb. 5.16(b)). Gleichzeitig fangen neue Wechselwirkungsdomänen in diesen Bereichen 
an. Dies bedeutet, dass diese Bereiche energetisch günstige Bedingungen zur Bildung 
einer neuen Domänenwand bieten. Demzufolge kann man solche Bereiche als 
„Domänenwandquelle“ betrachten und eine niedrigere Koerzitivfeldstärke der Probe im 
Vergleich zu demselben Werkstoff ohne solche Bereiche erwarten [Volkov99]. 
Die Kerr-Untersuchungen der MQU-F4-4 Proben zeigen die gleiche Entwicklung der 
Domänenstruktur im Vergleich zu den MQU-F Proben. Da die Magnetkraftmikroskopie 
viel zeitaufwendiger als die Kerr-Mikroskopie ist, wurden zwei charakteristische Proben 
(mit mittlerem bzw. mit dem höchsten Umformgrad) aus MQU-F4-4 Material ausgewählt, 
um MFM-Aufnahmen zu erhalten. Sie sind in Abbildung 5.16 zusammengestellt.  
   
(a)    (b)    (c) 
Abbildung 5.17. MFM-Aufnahmen der Proben aus MQU-F4-4 Material im thermisch 
entmagnetisierten Zustand mit einem Umformgrad von 0,78 (a), 1,33 (b), sowie eine 
MFM-Aufnahme der gleichen Probe wie in (b) mit einem Rasterbereich von 
30 µm  × 30 µm (c). Die Bildebene ist jeweils senkrecht zur Stauchrichtung. Die 
Rasterhöhe ist 100 nm. 
Die Probe mit einem Umformgrad von 0,78 zeigt ausgeprägte 
Wechselwirkungsdomänen schon in den Kerr-Aufnahmen (Abb. 5.12(b)). Die recht 
breiten und langgestreckten Wechselwirkungsdomänen sind auch in der MFM-Aufnahme 
zu sehen (Abb. 5.17(a)). Dies bestätigt die mit Kerr-Mikroskopie gewonnenen 
Ergebnisse. Die Probe mit dem höchsten Umformgrad (ε = 1,33) zeigt die gröbsten 
Wechselwirkungsdomänen mit gut ausgebildeten Abschlussdomänen (z.B. kleine, 
braune Bereiche in den groben, gelben Wechselwirkungsdomänen) (Abb. 5.17(b)). Die 




Breite der Wechselwirkungsdomänen beträgt für diese Probe ca. 2 bis 3 µm (Abb. 
5.17(c)). Das kann auch auf die inhomogene Verteilung der Pr-reichen Phase 
zurückgeführt werden. Wenn zwei Kristallite ohne die Pr-reiche Phase in Kontakt stehen, 
kann die andernfalls ausgeschaltete Austauschwechselwirkung gleichzeitig mit der 
magnetostatischen Wechselwirkung die Magnetisierungsvektoren dieser Kristallite 
parallel halten. Diese Vorstellung wird von den Ergebnissen der Magnetkraftmikroskopie 
insofern unterstützt, als die gröbsten Bereiche mit gleichem Phasenkontrast nicht überall 
vertreten sind, sondern nur zufällig vorkommen. Das war auch in den MFM-Aufnahmen 
mit einer Rasterfläche von 30 µm×30 µm zu finden (Abb. 5.17(c)).  
Da die Magnetkraftmikroskopie nicht nur Information über den Phasenkontrast sondern 
hauptsächlich über die Phasenverschiebung der Schwingungen der Spitze enthält, stellt 
sie einen indirekten Wert der Stärke der Streufelder an der Probenoberfläche dar. Es ist 
zu erwarten, dass die Phasenverschiebung mit steigendem Umformgrad auf Grund der 
besseren Ausrichtung der Magnetisierungsvektoren der Kristallite ansteigt. Das 
Maximum der Phasenverschiebung beträgt 90°. Die MFM-Aufnahmen mit der 
hartmagnetischen Spitze an einem Sintermagneten weisen eine Phasenverschiebung 
von 80 - 90° auf. Dabei war die c-Achse des untersuchten Kristallits nahezu senkrecht 
zur Oberfläche (Abb. 5.13). Die aus MFM-Aufnahmen ermittelte Breite der 
Wechselwirkungsdomänen und die entsprechende Phasenverschiebung sind in 
Abbildung 5.18(a) dargestellt. Es besteht offensichtlich ein Zusammenhang zwischen der 
Phasenverschiebung und der Breite der Wechselwirkungsdomänen. Abbildung 5.18(b) 
zeigt die Abhängigkeit der Phasenverschiebung von der Domänenbreite. Eine lineare 
Abhängigkeit entspricht dem Modell von Lohau et al., das die Phasenverschiebung der 
Spitze beschreibt und einen linearen Anstieg der Phasenverschiebung der Spitze in 
Abhängigkeit von der Breite der Spule, die ein konstantes Magnetfeld aufweist, 
vorhersagt [Lohau99]. Dabei wurde angenommen, dass die Magnetisierung der Spitze 
während der Aufnahme homogen aufmagnetisiert bleibt. Dementsprechend wurde das 
Gesamtmoment der Spitze als Punktdipol betrachtet (Punktsonden-Approximation) 
[Hartmann89] und dann die Phasenverschiebung der Spitze in verschiedenen 
Magnetfeldern simuliert [Lohau99]. 




(a)  (b)  
Abbildung 5.18. Phasenverschiebung und Breite der Wechselwirkungsdomänen der 
Proben aus MQUF-4 Material in Abhängigkeit vom Umformgrad (a), sowie 
Phasenverschiebung in Abhängigkeit von der Breite der Wechselwirkungsdomänen (b). 
Den Kurvenverlauf der Domänenbreite in Abhängigkeit vom Umformgrad kann man in 
zwei qualitativ unterschiedliche Bereiche teilen (Abb. 5.18(a)). Der erste Bereich 
beschreibt eine fast lineare Steigung der Domänenbreite. Dies ist auf stetig wachsende 
Kristallite zurückzuführen. Die qualitative Änderung des Kurvenverlaufs im zweiten 
Bereich kann man durch eine mit steigender Umformung verbesserte Ausrichtung der 
Kristallite erklären. Wie schon bei der Analyse der Mikrostruktur diskutiert wurde 
(Abschnitt 5.1.1), werden die Kristallite durch das Stauchpressen plattenförmig, wobei die 
Plattennormale mit der Stauchrichtung übereinstimmt. In Stauchrichtung haben die 
plattenförmigen Körner größere Kontaktfläche als senkrecht dazu. Diese Vergrößerung 
der Kontaktfläche bewirkt – neben der c-Achsen Ausrichtung der Kristallite – eine 
kettenförmige Ausrichtung der magnetischen Momente, die durch die magnetostatische 
Wechselwirkung stabil bleibt (Abschnitt 5.4). 
Die bisher diskutierte magnetische Mikrostruktur hat eine statistische Verteilung der 
Magnetisierungsvektoren innerhalb einer Probe gezeigt, wobei die Untersuchungen stets 
an Proben im thermisch entmagnetisierten Zustand durchgeführt wurden. Im Vergleich 
dazu weisen die feinkristallinen, im Gegenfeld entmagnetisierten Proben eine andere 
magnetische Mikrostruktur auf [Folks94a], weil diese im Zusammenhang mit 
Ummagnetisierungsvorgängen in den Körnern steht. Die Untersuchung der 
magnetischen Mikrostruktur der warmumgeformten MQU-F Proben kann diesen 
Zusammenhang klären und wichtige Informationen über das 
Ummagnetisierungsverhalten der feinkristallinen warmumgeformten Proben liefern. Die 
magnetische Mikrostruktur nach Entmagnetisierung im Gegenfeld ist mit Kerr- und 
Magnetkraftmikroskopie für einen Heißpressling und für eine Probe mit dem höchsten 




Umformgrad charakterisiert worden. Die MFM-Aufnahmen sind in Abbildung 5.19 
dargestellt. Abbildung 5.20 zeigt die Kerr-Aufnahmen dieser Proben. 
Sowohl die MFM-Aufnahmen als auch die Kerr-Aufnahmen von Heißpressling und von 
der Probe mit dem höchsten Umformgrad zeigen qualitativ zwei Bereiche, deren Form 
und Ausdehnung sehr stark unterschiedlich sind (Abb. 5.19 und 5.20).  
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Abbildung 5.19. MFM-Aufnahmen vom Heißpressling (a, b) und von der Probe mit 
ε = 1,33 (c, d) mit der Bildebene jeweils senkrecht zur Stauchrichtung, (a) und (c) 
zeigen einen feinen Phasenkontrast (Rasterfläche ist 10 µm×10 µm) im Vergleich zu 
den Stellen mit gröberem Phasenkontrast (b) und (d) (Rasterfläche ist 
30 µm × 30 µm). Die Rasterhöhe ist 100 nm für alle Aufnahmen. 
Die Bereiche mit feinen Domänen sind für beide Proben sehr ähnlich und lassen sich 
durch eine Domänengröße von 100 bzw. 400 nm kennzeichnen (Abb. 5.19(a) bzw. (c)). 
Dies stimmt mit der Kristallitgröße überein. Die Bereiche mit gröberem Phasenkontrast 
haben eine Ausdehnung von 5-10 µm und zeigen einen gleichmäßigen Phasenkontrast 
ohne feine Merkmale (Abb. 5.19(b) bzw. (d)). Die vergröberte Domänenstruktur ist schon 




an feinkristallinen, warmumgeformten NdFeB-Proben mit Hilfe der Kerr-Mikroskopie 
beobachtet worden [Folks94a, Hubert98]. 
Die Phasenverschiebung in den unterschiedlichen Kontrastbereichen ist nicht gleich. 
Die Phasenverschiebung in Bereichen mit feinem Kontrast hat fast denselben Wert wie 
diejenige für die Probe im thermisch entmagnetisierten Zustand. Für die beiden 
untersuchten Proben (Heißpressling und stark texturierte Probe) haben die Bereiche mit 
gröberen Domänen die gleiche Phasenverschiebung; dies entspricht wiederum dem von 
Lohau et al. vorgeschlagenen Modell [Lohau99]. Der ermittelte Wert von 40° liegt in der 
Mitte zwischen den Werten für die Phasenverschiebung des Heißpresslings (5°) und der 
texturierten Probe (70°). 
(a)   (b)  
Abbildung 5.20. Kerr-Aufnahmen vom Heißpressling (a) und von der Probe mit 
ε = 1,33 (b). Die Bildebene ist jeweils senkrecht zur Stauchrichtung. 
Die Kerr-Aufnahmen (Abb. 5.20) zeigen qualitativ keine starke Änderung des 
Domänenkontrastes, da die zwei Bereiche jeweils für eine Probe einen gleichen Kerr-
Kontrast aufweisen. Das liegt daran, dass der Kerr-Effekt nur direkt an der 
Probenoberfläche entsteht. Im Vergleich dazu reagiert die Schwingungsphase der MFM-
Spitze sehr empfindlich auf die Stärke der vorhandenen Streufelder. Das erklärt die 
Phasenverschiebung in Bereichen mit feinen Domänen. Diese Domänen sind 
Abschlussdomänen, die die gesamte Energie der Streufelder minimieren. Da der 
Heißpressling eine isotrope Verteilung der c-Achsen der Kristallite aufweist, können die 
Abschlussdomänen nicht tief in die Probe eindringen. Demzufolge kann eine 
Abschlussdomäne nur aus einem Kristallit bestehen. Im Vergleich dazu können die 
Abschlussdomänen in der texturierten Probe auf Grund der parallelen Ausrichtung der 
Kristallite (analog den Abschlussdomänen in NdFeB-Einkristallen [Hubert98]) tief in die 
Probe eindringen, also aus mehreren aufeinander gestapelten Kristalliten bestehen. 
Diese Abschlussdomänen der texturierten Probe weisen auch darauf hin, dass eine 




Ausrichtung der c-Achse der Kristallite die Bildung der Wechselwirkungsdomänen durch 
eine magnetostatische Wechselwirkung zwischen Kristalliten wesentlich beeinflusst. Die 
Entstehung der Bereiche mit einem groben Domänenkontrast wird in Abschitt 5.4 
diskutiert. 
5.4. Magnetische Eigenschaften und Wohlfarth-Analyse 
Nachfolgend werden die magnetischen Eigenschaften der beiden Probenreihen 
zusammen diskutiert. Alle aus den Proben präparierten prismatischen bzw. 
würfelförmigen Magnete wurden durch Messung der Entmagnetisierungskurve mit 
angelegtem Magnetfeld parallel und senkrecht zur Stauchrichtung magnetisch 
charakterisiert. Gleichzeitig wurde eine Quantifizierung der magnetischen Textur wie folgt 
vorgenommen. Mit zwei gemessenen Remanenzwerten Brll und Br⊥ wurde ein Texturgrad 
(Brll- Br⊥)/Brll bestimmt, dessen Größe sich zwischen 0 (isotrope Probe) und 1 (ideal 
anisotrope Probe) ändert. Magnetische Eigenschaften der Proben aus MQU-F bzw. aus 
MQU-F4-4 Materialien sind in den Tabellen 5.3 bzw. 5.4, sowie in der Abbildung 5.21 
zusammengefasst. Abbildung 5.21 zeigt die Entmagnetisierungskurven der 
Heißpresslinge und der Proben mit dem höchsten Umformgrad.  
Wie zu erwarten werden für beide Probenreihen mit steigendem Umformgrad eine 
Zunahme der parallel zur Stauchrichtung gemessenen Remanenz beobachtet. Das 
deutet auf eine stetig verbesserte Ausrichtung der c-Achsen der Kristallite der 
(Nd,Pr)2Fe14B-Phase parallel zur Stauchrichtung hin (Abb. 5.22). Gleichzeitig nimmt die 
senkrecht zur Stauchrichtung gemessene Remanenz ab (Tabelle 5.3 bzw. 5.4). Auch 
dieser Befund stützt die Aussage, dass sich die Textur mit steigendem Umformgrad 
verbessert, was mit vorher erzielten Ergebnissen übereinstimmt [Nozawa88, Lewis97, 
Grünberger97, Kirchner03, Hinz03]. Die Abweichung der Remanenz von 0,8 T (0,5-
faches der Sättigungsmagnetisierung) zeigt, dass die Probe bei der Kompaktierung durch 
Heißpressen bereits eine schwache Textur erhielt, was darauf zurückzuführen ist, dass 
einachsiges Pressen für die Herstellung der Heißpresslinge angewendet wurde. Damit 
kann man den kleinen magnetisch gemessenen Texturgrad (Brll- Br⊥)/Brll in beiden 
Heißpresslinge (ε = 0) erklären (Tabelle 5.3 bzw. 5.4). 
 




Tabelle 5.3: Parallel bzw. senkrecht zur Stauchrichtung gemessene Remanenzwerte Brll und 
Br⊥, Texturgrad (Brll- Br⊥)/Brll und Koerzitivfeld JHc der Proben aus MQU-F 
Material in Abhängigkeit vom Umformgrad ε. 
Umformgrad ε Brll, T Br⊥, T (Brll- Br⊥)/Brll µ0JHc, T 
0 0,88 0,79 0,1 2,16 
0,3 0,94 0,69 0,28 2,07 
0,5 1,13 0,53 0,53 1,89 
0,75 1,21 0,45 0,62 1,70 
0,97 1,29 0,36 0,72 1,58 
1,44 1,34 0,28 0,79 1,19 
Tabelle 5.4: Parallel bzw. senkrecht zur Stauchrichtung gemessene Remanenzwerte Brll und 
Br⊥, Texturgrad (Brll- Br⊥)/Brll und Koerzitivfeld JHc der Proben aus MQU-F4-4 
Material in Abhängigkeit vom Umformgrad ε. 
Umformgrad ε Brll, T Br⊥, T (Brll- Br⊥)/Brll µ0JHc, T 
0 0,83 0,74 0,1 2,24 
0,52 1,09 0,53 0,51 1,92 
0,78 1,18 0,42 0,64 1,78 
1,04 1,28 0,31 0,76 1,58 
1,31 1,33 0,25 0,82 1,48 
(a)  (b)  
Abbildung 5.21. Remanenz und Koerzitivfeld der Proben aus MQU-F- (a) bzw. aus 
MQU-F4-4 Material (b) in Abhängigkeit vom Umformgrad. 





Abbildung 5.22. Entmagnetisierungskurven von MQU-F und MQU-F4-4: nach 
Heißpressen (offene Symbole) und nach Texturierung durch Warmumformung (volle 
Symbole) gemessen in Stauchrichtung (II) und senkrecht dazu (⊥). 
Die oben gefundene Ähnlichkeit in der Mikrostruktur und in der jeweiligen 
magnetischen Mikrostruktur der Proben aus MQU-F- bzw. MQU-F4-4 Material spiegelt 
sich auch in der fast gleichen Änderung der magnetischen Eigenschaften mit steigendem 
Umformgrad wider. Die schwachen Abweichungen sind in den Unterschieden in den 
intrinsischen Eigenschaften der beiden Verbindungen begründet. Das höhere 
Anisotropiefeld von Pr2Fe14B im Vergleich zu Nd2Fe14B wirkt sich positiv auf die 
Koerzitivfeldstärke des Magneten aus und die niedrigere Sättigungsmagnetisierung 
bewirkt eine kleinere Remanenz, vorausgesetzt, es liegt der gleiche Texturgrad vor. Aus 
Tabelle 5.3 bzw. 5.4 geht hervor, dass die Proben aus MQU-F4-4 Material (Hauptanteil 
Pr2Fe14B-Phase) sowohl vergleichbare Werte der Remanenz als auch einen höheren 
Texturgrad bei kleinerem Umformgrad im Vergleich zu den Proben aus MQU-F Material 
aufweisen. Das lässt sich auf bessere Transporteigenschaften der Pr-Atome in der 
flüssigen Phase und deren höhere Viskosität zurückführen [Fuerst94]. Da die 
Mikrostruktur- und Texturbildung der warmumgeformten Magnete gut durch einen 
solution-precipitation-creep Mechanismus beschrieben werden können [Grünberger97], 
erfolgt der Transport der für das Wachstum erforderlichen Pr-Atome schneller als der der 
Nd-Atome und die gewünschte Textur ist vergleichsweise schneller zu erzielen. 
Gleichzeitig wirkt dieser Vorteil nachteilig, da größere Kristallite schneller wachsen. Diese 
großen Kristallite sind schon nach der Warmumformung in den MQU-F4-4 Proben 
vorhanden und zeigen zu den isotropen Sintermagneten vergleichbare Domänenmuster 
(Abb. 5.12(d)). Dadurch werden sowohl Koerzitivfeldstärke als auch Remanenz (durch 




die schwächere Orientierung) stark beeinträchtigt. Dies wird in Abschnitt 5.5 diskutiert. 
Parallel zur Remanenzsteigerung ist auch eine starke Reduktion der Koerzitivfeldstärke 
mit steigendem Umformgrad für beide Probenreihen zu erkennen (Abb. 5.21(a) und (b)). 
Die Abnahme in der Koerzitivfeldstärke kann man auf zwei Ursachen zurückführen. 
Erstens: auf Grund der wohlbekannten Abhängigkeit des Koerzitivfeldes von der 
Korngröße wird die Koerzitivfeldstärke durch das Kornwachstum bei Warmumformung 
(Abschnitt 5.1) herabgesetzt. Insbesondere wirken die Bereiche mit groben Körnern 
durch eigene Entmagnetisierungsfelder als Nukleationskeime umgekehrter 
Magnetisierung [Volkov99]. Das bestätigt auch die Domänenstruktur, die direkt an der 
ehemaligen Flakegrenze beobachtet wurde (Abbildung 5.16(a)). Demzufolge kann man 
eine Verminderung des Koerzitivfeldes erwarten. Zweitens: die Ausrichtung der Kristallite 
wirkt selbst negativ auf die Koerzitivfeldstärke, dies kann man auf die spezielle effektive 
magnetische Wechselwirkung von benachbarten Kristalliten in einer texturierten Probe 
zurückführen. Ein damit vergleichbares Verhalten zeigen die in Abschnitt 4.2 
untersuchten Sintermagnete. Der isotrope Sintermagnet hat eine um etwa 40% höhere 
Koerzitivfeldstärke als der hochtexturierte Magnet. Im Fall der Sintermagnete wird diese 
Verschlechterung der Koerzitivfeldstärke allein durch die Ausrichtung der Kristallite 
hervorgerufen (Tabelle 4.1).  
Die Form der Entmagnetisierungskurve der Proben ändert sich mit steigendem 
Umformgrad. Im Zusammenhang mit steigenden Remanenzwerten führt dies zur 
Erhöhung der maximalen Energiedichte bis auf 350 kJ/m3 für die Probe mit einem 
Umformgrad von 1,44 (Abb. 5.22). Die rechteckige Form der Entmagnetisierungskurve, 
die parallel zur Stauchrichtung gemessen wurde, bestätigt auch die weitgehende 
Ausrichtung der Kristallite mit ihren magnetisch leichten Achsen parallel zur 
Stauchrichtung. Der lineare Verlauf der Entmagnetisierungskurve, die senkrecht zur 
Stauchrichtung ermittelt wurde, ist typisch für die Rotation der Magnetisierungsvektoren 
im von außen wirkenden Magnetfeld. 
Die Proben, an denen die Textur mittels Röntgenbeugung gemessen wurde 
(Abschnitt 5.2.2), wurden auch magnetisch charakterisiert. Da die mittels 
Röntgenbeugung untersuchten Scheiben große Flächen (ca. 8 mm×8 mm) aufwiesen, 
war es möglich, zwei Magnete daraus zu präparieren, so dass ein Magnet aus dem 
Zentrum der Scheibe und ein anderer Magnet nahe dem Scheibenrand entnommen 
wurden. Es wurden zwei Entmagnetisierungskurven mit angelegtem Magnetfeld parallel 
und senkrecht zur Stauchrichtung gemessen. Die magnetischen Eigenschaften stimmen 
in ihrer Abhängigkeit vom Umformgrad gut mit den vorher ermittelten Eigenschaften der 




Proben der ersten Serie überein (Tabelle 5.3). Jedoch ist eine Verschlechterung der 
beiden (parallel und senkrecht zur Stauchrichtung) gemessenen Remanenzwerte in 
radialer Richtung zu finden, obwohl das keine Auswirkung auf das Remanenzverhältnis 
und den Texturgrad (Brll - Br⊥)/Brll zeigt. Mit der durch Röntgenbeugung ermittelten 
Teilchenorientierungsverteilung f(α) kann man ein Remanenzverhältnis jrrön laut 
Gleichung (3.4) berechnen (Abschnitt 3.6). Diese Größe, wie auch jrmag=Jr/Js und der 
Texturgrad (Brll- Br⊥)/Brll sind in Abhängigkeit vom Umformgrad in Tabelle 5.5 
zusammengestellt. 
Tabelle 5.5: Röntgenographisch ermitteltes Remanenzverhältnis jrrön, magnetisch gemessenes 
Remanenzverhältnis jrmag und Texturgrad (Brll- Br⊥)/Brll der Proben aus MQU-F 










0,24 0,62 0,65 0,67 0,29 
0,77 0,67 0,74 0,82 0,61 
1,48 0,82 0,86 0,90 0,77 
Da das röntgenographisch ermittelte Remanenzverhältnis nur von einer dünnen 
Oberflächenschicht (etwa 10 µm) und über eine Fläche von 8 mm×8 mm erhalten wurde 
und das magnetisch gemessene Remanenzverhältnis über einem großen Volumen 
gemittelt wurde, kann man keine volle Übereinstimmung der beiden Remanenzwerte 
erwarten. Da ein Remanenzverhältnis jrmag=Jr/Js als ein Maß für den Texturgrad dienen 
kann [Müller94, Fernengel96], spiegelt die Entwicklung der beiden Werte mit steigendem 
Umformgrad die oben diskutierte Tendenz wider.  
Die magnetische Wechselwirkung der Kristallite spielt eine entscheidende Rolle für das 
Verständnis des Ummagnetisierungsverhaltens des Magneten. Da nur zwei 
Wechselwirkungen (magnetostatische und Austauschkopplung) in Frage kommen, lässt 
sich auf Grund der Wohlfarth-Analyse (Abschnitt 2.1.3) und der Kenntnis der 
Mikrostruktur die vorwiegende Wechselwirkung zwischen Kristalliten feststellen. Die 
Wohlfarth-Analyse basiert auf Messungen des Gegenfeldremanenzverhältnisses Jrd/Jr 
und des Gleichfeldremanenzverhältnisses Jrm/Jr (Abschnitt 2. 1. 3). Die dafür 
erforderlichen magnetischen Messungen sind in Abbildung 5.23 dargestellt. Der 




Abweichungsparameter δM und der Henkel-Plot für die MQU-F bzw. MQU-F4-4 Proben 
sind in Abbildung 5.24 bzw. 5.25 dargestellt. Die starke positive Abweichung vom idealen  
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Abbildung 5.23. Neukurven und Entmagnetisierungskurven mit rückläufigen Schleifen 
der Proben aus MQU-F Material mit unterschiedlichem Umformgrad: (a) 0,1 
(Heißpressling), (b) 0,56, (c) 0,97 und (d) 1,44. Die Messungen sind im thermisch 
entmagnetisierten Zustand der Proben durchgeführt worden. 
(a)  (b)  
Abbildung 5.24. δM als Funktion des angelegten Feldes für Proben mit 
unterschiedlichem Umformgrad aus MQU-F (a) bzw. aus MQU-F4-4 Material (b). δM 
ist gleich 0 für ein ideales Teilchenkollektiv ohne Wechselwirkung und ohne 
Domänenprozesse. 




(a)  (b)  
Abbildung 5.25. Henkel – Plot: Auftragung des Gleichfeldremanenzverhältnisses Jrm/Jr 
in Abhängigkeit vom Gegenfeldremanenzverhältnis Jrd/Jr für Proben mit 
unterschiedlichem Umformgrad aus MQU-F (a) bzw. aus MQU-F4-4 Material (b). Die 
gestrichelten Linien beschreiben das Magnetisierungsverhalten des idealen 
Teilchenkollektivs ohne Wechselwirkung und ohne Domänenprozesse. 
Verhalten deutet auf eine positive Wechselwirkung zwischen den Kristalliten hin 
[Henkel64]. Da die Körner der umgeformten Magnete relativ groß und außerdem 
weitgehend durch die paramagnetische Phase voneinander getrennt sind, dürfte die 
Austauschkopplung zwischen ihnen keine große Rolle spielen, so dass nur die positive 
magnetostatische Wechselwirkung in Frage kommt. Diese Wechselwirkung bewirkt eine 
parallele Ausrichtung der magnetischen Momente von zwei oder mehreren aneinander 
„gereihten“ Körnern (Bildung einer Moment-Kette) [Craik67]. Es ist offensichtlich, dass 
eine solche Ausrichtung energetische Vorteile durch die Minimierung der Streufelder 
innerhalb einer Moment-Kette bringt und durch eine isotrope Orientierungsverteilung der 
Teilchen vollständig zerstört wird. Die einzelnen Ketten bilden eine Ketten-Ebene 
(Abb. 5.26(a)), in der die Magnetisierungen der Teilchen in gleicher Richtung sowohl in 
der Kette als auch in der Ketten-Ebene ausgerichtet sind. Viele solche Ketten-Ebenen 
bilden dann eine Wechselwirkungsdomäne [Craik67]. Dieses Modell beschreibt gut die 
magnetische Mikrostruktur, die parallel bzw. senkrecht zur Stauchrichtung beobachtet 
wurde. Parallel zur Stauchrichtung sollte man streifenförmige Domänen (Schnittfläche 
enthält die Ketten-Ebene) (Abb. 5.15(c) und 5.16) und senkrecht dazu regellose 
Domänen sehen, die durch eine Minimierung der Streufeldenergie entstehen (Abb. 
5.11(c) und 5.13(f)). 
Die Form der Neukurve und die Werte der Anfangssuszeptibilität der Proben aus 
MQU-F Material (Abb. 5.23) können nicht mit denjenigen verglichen werden, die für 
grobkristalline Magnete mit den bekannten Ummagnetisierungsmechanismen (Pinning 
und Nukleation) charakteristisch sind. Die Anfangssuszeptibilität der Magnete ist hoch im 




Vergleich zu den pinningsdominierten Magneten, gleichzeitig sie ist kleiner als für 
nukleationsdominierte Magnete (Abschnitt 4.2). Diese Abweichung von beiden typischen 
Magnetisierungsverhalten lässt sich dadurch erklären, dass erstens keine 180° 
Blochwände in den feinkristallinen Bereichen des warmumgeformten Magneten 
vorhanden sind und zweitens die über mehrere Kristallite ausgedehnten 
Wechselwirkungsdomänen offenbar keine sehr große Beweglichkeit aufweisen. Bei 
beiden obengenanten Ummagnetisierungsmechanismen betrachtet man nicht die 
Wechselwirkung zwischen den Körnern, obwohl ein starker Einfluss der Wechselwirkung 
der Kristallite auf das Magnetisierungsverhalten der nano- und feinkristallinen 
Magnetwerkstoffe schon lange bekannt ist [Wohlfarth64, Clemente88, Eckert98]. 
Gleichzeitig lässt sich deutlich erkennen, dass die Aufmagnetisierung dieser Magnete in 
zwei Stufen verläuft (Abb. 5.23). Diese Stufen unterscheiden sich stark in der Neigung 
der rückläufigen Schleifen. Die Ursache eines solchen Magnetisierungsverhaltens ist 
unklar. Dieses Verhalten kann dadurch erklärt werden, dass zwei stark unterschiedliche 
Fraktionen von Kristalliten innerhalb der Probe vorhanden sind [Folks94c, Crew01]. Die 
Kristallite aus einer der Fraktionen sind gröber als der Eindomänenteilchendurchmesser 
und die Domänenwände innerhalb dieser Körner (analog zu Sintermagneten) sind leicht 
beweglich. Damit kann man die hohen Werte der Anfangssuszeptibilität und die erste 
Stufe des Magnetisierungsvorganges erklären [Folks94c, Crew01]. Dagegen spricht die 
Korngrößenverteilung (Abschnitt 5.1) und die Analyse der magnetischen Mikrostruktur 
(Abschnitt 5.3). Die Proben aus beiden Werkstoffen zeigen gröbere Kristallite, die 
mehrere Domänen enthalten können, nur innerhalb der ehemaligen Flakegrenzen. Der 
Volumenanteil dieser Bereiche ist aber nicht hinreichend groß, um einen so starken 
Einfluss auf die Anfangssuszeptibilität zu zeigen. Das wird mit dem durch 
Wärmebehandlung erzielten Wachstum bestätigt (Abschnitt 5.5). 
Das oben vorgeschlagene Modell der Ketten-Bildung beschreibt auch das 
Schaltverhalten des texturierten Magneten. Die Abbildung 5.26 zeigt eine schematische 
Darstellung der Ketten-Bildung und der Keimbildung eines Bereiches umgekehrter 
Magnetisierung in einer Wechselwirkungsdomäne [Craik67]. Betrachtet man zwei 
Kristallite in einer Kette, dann wirkt ein äußeres Magnetfeld H entmagnetisierend im 
Zustand (a) in Abbildung 5.26, aber es ist nicht hinreichend groß um die magnetischen 
Momente der Kristallite A bzw. B umzuschalten, da ein effektives Magnetfeld H – Hww 
anliegt, wo bei Hww das entlang einer Moment-Kette aufmagnetisierend wirkende Feld 
(Wechselwirkungsfeld) ist. Wenn der Kristallit A schon wie im Zustand (b) in Abbildung 
5.26 umgeschaltet ist, dann bildet er analog zum Sintermagneten einen Bereich 




umgekehrter Magnetisierung und auf den Kristallit B wirkt jetzt das magnetische Feld H, 
weil Hww durch das Magnetfeld des Teilchens A kompensiert wird. Demzufolge schaltet 
der Kristallit B mit steigendem entmagnetisierenden Magnetfeld schneller als die 
Kristallite aus benachbarten Ketten und die Wechselwirkungsdomäne umgekehrter 
Magnetisierung wird nicht seitlich sondern durch die Kette hindurch wachsen. Die 
Situation in Abbildung 5.26(b) kann an der Oberfläche entstehen, wo Streufelder von 
benachbarten Ketten entmagnetisierend auf ein oberes Teilchen der Kette wirken, oder 
wenn ein feinkristalliner Bereich in direktem Kontakt mit einem grobkristallinen Bereich 
steht. So wurde mit Hilfe der MFM-Untersuchungen beobachtet, dass einige kleinere 
Bereiche umgekehrter Magnetisierung von einem grobkristallinen Bereich ausgingen 






    (a)                (b)     
Abbildung 5.26. Skizze des Ketten-Modells: schematische Darstellung im 
entgegengerichteten Magnetfeld H (a) und Keimbildung mit einem Kristallit 
umgekehrter Magnetisierung (b) im entgegengerichteten Magnetfeld H. Mit A und B 
sind zwei Kristallite gekennzeichnet. 
Die ungestörten Ketten schalten komplett bei dem Magnetfeld, das dem Koerzitivfeld 
gleich ist. Dadurch sind eine höhere Anfangssuszeptibilität und eine Neukurve mit zwei 
Stufen zu erwarten. Bei der ersten Stufe wachsen die Bereiche umgekehrter 
Magnetisierung. Dadurch erreicht die Magnetisierung bei kleineren Feldern relative hohe 
Werte und bei Abschalten des Feldes werden die teilweise ummagnetisierten Momente 
der Kristallite aus der Kette zurückschalten, wenn das Magnetfeld kleiner als Hww war. 
Die zweite Stufe ist durch ein kollektives Schalten der Kristallite innerhalb der 
ungestörten Ketten zu erklären. Bei Sättigung wird die Verteilung der magnetischen 
Momente in grobkristallinen Bereichen so umgeordnet, dass diese Bereiche keine 
energetisch günstige Bedingung zur Bildung von Bereichen umgekehrter Magnetisierung 
zur Verfügung stellen [Volkov99], dementsprechend schalten alle 
Wechselwirkungsdomänen (Moment-Ketten) beim Koerzitivfeld. Diese These wird durch 
den beobachteten Verlauf der Neukurve von texturierten feinkristallinen Magneten 
gestützt. Die Neukurve der durch Anlegen eines Gegenfeldes entmagnetisierten Probe 
zeigt nur eine Stufe [Kirchner98]. Auf den Einfluss der grobkristallinen Bereiche 




(ehemalige Flakegrenze) auf das Ummagnetisierungsverhalten der feinkristallinen, 
warmumgeformten Magnete weisen auch Ergebnissen von TEM-Untersuchungen im 
Lorenz-Modus hin [Volkov99]. 
Die Form der δM - Kurve ändert sich stetig mit steigendem Umformgrad (Abb. 5.24). 
Die δM - Kurven der Heißpresslinge jeweils aus MQU-F und MQU-F4-4 Material kann 
man sich aus zwei Verteilungen aufgebaut vorstellen. Die erste breite Verteilung weist 
ein Maximum bei einem Magnetfeld von ca. 1 T auf. Diese Verteilung ist möglicherweise 
durch eine Wechselwirkung zwischen einzelnen Wechselwirkungsdomänen bedingt. 
Diese Vermutung wird durch die Beobachtung der magnetischen Mikrostruktur des 
Heißpresslings unterstützt. Die in einer Richtung magnetisierten, einzelnen 
Wechselwirkungsdomänen zeigen eine Korrelation miteinander (Abb. 5.14(a) und 
5.16(a)). Die magnetostatische Wechselwirkung zwischen den einzelnen Körnern 
innerhalb der Wechselwirkungsdomäne spiegelt sich in der zweiten Verteilung in 
Abbildung 5.24 wider. Das Gewicht dieser Verteilung ist im Falle des Heißpresslings 
klein, da die Bildung der Moment-Ketten im Heißpressling mit seiner fast isotropen 
Orientierungsverteilung der magnetisch leichten c-Achsen erschwert ist und nur lokal 
stattfindet. Die Effektivität dieser Wechselwirkung wird durch die Ausrichtung der 
Kristallite mit steigendem Umformgrad (Abb. 5.1) größer, was zur Vergröberung der 
Wechselwirkungsdomänen führt (Abb. 5.14). Die Verstärkung der magnetischen 
Wechselwirkung zwischen den einzelnen Kristalliten innerhalb der 
Wechselwirkungsdomänen und die Abnahme der Wechselwirkung zwischen den 
Wechselwirkungsdomänen kann man deutlich in der Änderung des Verlaufs der δM -
 Kurve beobachten, da die erste Verteilung in der Probe mit dem höchsten Umformgrad 
klein ist und fast ausschließlich die zweite Verteilung zeigt. Das Henkel-Plot der Proben 
aus MQU-F und MQU-F4-4 Material bestätigt diese Hypothese (Zunahme der positiven 
Abweichung von dem idealen Verlauf mit steigendem Umformgrad; (Abb. 5.25)). 
5.5. Einfluss einer Wärmebehandlung auf Mikrostruktur und 
magnetische Eigenschaften 
Eine gezielte Mikrostruktureinstellung der feinkristallinen Magnete ist durch eine 
Wärmebehandlung möglich [Mishra88, Kirchner03]. Die schon vorher beobachteten 
Mikrostrukturunterschiede der beiden Probenreihen sollten im Laufe einer Glühung bei 
800°C und mit steigender Glühdauer verschärft auftreten. Dabei lässt sich das durch 
Kornwachstum veränderte Ummagnetisierungsverhalten der Magnete besser verstehen. 




Dafür wurden zusätzliche Proben für beide Zusammensetzungen (Nd-haltige und Pr-
haltige Magnete aus MQU-F bzw. MQU-F4-4 Material) hergestellt, wobei optimale 
Umformbedingungen und ein Umformgrad von 1,3 gewählt wurden. Gleichzeitig wurde 
jeweils ein Heißpressling aus beiden Materialien geglüht. 
Die Mikrostrukturentwicklung der Proben nach dem Glühen wurde mit Hilfe von REM 
(an Bruchflächen) und Kerr-Mikroskopie untersucht. Da die Mikrostrukturänderungen nur 
nach langzeitigem Glühen deutlich zu sehen waren, sind die Bruchflächen und Kerr-
Aufnahmen der zwei Stunden geglühten Proben in Abbildung 5.27 bzw. 5.28 dargestellt. 
(a)  (c)  
(b)  (d)  
Abbildung 5.27. REM-Aufnahmen der Bruchfläche von gestauchten Proben aus 
MQU-F Material (a), sowie aus MQU-F4-4 Material mit unterschiedlichen 
Vergrößerungen (b) bzw. (c) nach zweistündigem Glühen bei 800°C. Die Aufnahme 
(d) zeigt die Bruchfläche einer gestauchten MQU-F4-4 Probe nach Glühen bei 800°C 
mit einer Glühdauer von 36 Minuten. 
Mit steigender Glühdauer lässt sich die Mikrostruktur der Proben hauptsächlich durch 
ein unstetiges Kornwachstum im feinkristallinen Bereich charakterisieren. Die großen 
Körner mit Facettenform liegen innerhalb des texturierten feinkristallinen Bereiches 
(Abbildung 5.27(b)). Allerdings sind mehrere große facettierte Körner in ehemaligen 
Flakegrenzen in der Probe aus MQU-F4-4 Material zu finden. Im Vergleich dazu kommen 
die groben Körner in den MQU-F Proben meistens innerhalb des feinkristallinen 
Bereiches vor. In allen Proben aus beiden Materialen ändert sich die plattenförmige 




Kornform und die Korngröße der Kristallite innerhalb des texturierten feinkristallinen 
Bereiches nicht (Abbildung 5.27(a) und (c)). Die Abbildung 5.27(d) zeigt die Bruchfläche 
einer gestauchten MQU-F4-4 Probe nach Glühen bei 800°C mit einer Glühdauer von 36 
Minuten. Diese Probe wurde so gebrochen, dass die Kontaktfläche von einem 
facettierten Kristallit und dem feinkristallinen Bereich im perfekten Zustand geblieben ist. 
Die einzelnen plattenförmigen Kristallite und die intergranulare, Pr-reiche Phase sind dort 
deutlich zu erkennen. Die Kristallite sind aufeinander gestapelt, womit die Hypothese der 
Bildung von Moment-Ketten auch mikrostrukturell bestätigt wird. 
(a)  (b)  
Abbildung 5.28. Kerr-Aufnahmen von polierten Oberflächen einer MQU-F Probe (a) 
bzw. einer MQU-F4-4 Probe (b) nach zweistündigem Glühen bei 800°C. Die 
Bildebene ist senkrecht zur Stauchrichtung. 
Die magnetische Mikrostruktur ändert sich entsprechend der Mikrostrukturentwicklung, 
d.h., die Bereiche mit kleinen Körnern zeigen Wechselwirkungsdomänen mit gleicher 
Ausdehnung im Vergleich zu denen in nicht-behandelten Proben. Das entspricht dem 
oben ermittelten Ergebnis, dass die meisten Körner aus feinkristallinen und texturierten 
Bereichen beim Glühen nicht wachsen. Gleichzeitig zeigen die vergröberten Kristallite 
eine klassische Domänenstruktur, die stark von der Kristallitorientierung abhängt. Der 
Anteil der facettierten Körner ist durch die Glühdauer bedingt. In Abbildung 5.28 ist 
jeweils eine Stelle mit mehreren facettierten Kristalliten für die Proben aus MQU-F und 
MQU-F4-4 Material gezeigt. Es ist offensichtlich, dass in den MQU-F Proben eine 
Vorzugsorientierung der facettierten Kristallite vorhanden ist, da die meisten Kristallite in 
Abbildung 5.28(a) grobteilige Rosettenmuster aufweisen. Im Vergleich dazu ist in der 
MQU-F4-4 Probe eine regellose Orientierung der groben Kristallite zu sehen (Abb. 5. 
28(b)), da die verschiedenen Domänenstrukturen von streifenförmig (c-Achse parallel zur 
Schnittfläche) bis rosettenförmig zu finden sind.  




Die oben diskutierte Mikrostrukturentwicklung hat einen direkten Einfluss auf die 
magnetischen Kenngrößen (Abbildung 5.29). Die Proben aus beiden Materialien zeigen 
den qualitativ gleichen Trend in der Abhängigkeit des Koerzitivfeldes von der Glühdauer. 
Das Koerzitivfeld des Magneten ist direkt mit der mittleren Korngröße korreliert, es sinkt 
mit steigender Korngröße. Derselbe Effekt kann in geglühten Heißpresslingen beobachtet 
werden, wo eine Kristallitvergröberung durch Glühen bei 800°C eine Verminderung des 
Koerzitivfeldes um 70% bewirkt [Kirchner03]. 
(a)  (b)  
Abbildung 5.29. Remanenz und Koerzitivfeld, gemessen parallel zur Stauchrichtung, 
in Abhängigkeit von der Glühdauer für MQU-F (a) bzw. MQU-F4-4 Material (b). 
Die Abhängigkeit der Remanenzwerte des Magneten aus MQU-F4-4 Material von der 
Glühdauer (kontinuierliche Abnahme) ist nicht überraschend, da die mit Hilfe der Kerr-
Mikroskopie ermittelte regellose Orientierung der gröberen Kristallite den Textureffekt, 
bezogen auf den Gesamtquerschnitt, vermindert. Im Gegensatz dazu zeigen die Proben 
aus MQU-F Material eine Texturverbesserung, da die Remanenz mit steigender 
Glühdauer zunimmt. Die Kerr-Aufnahmen bekräftigen eine solche Remanenzentwicklung 
(Abb. 5.28). Der Grund dafür liegt in den Mikrostrukturunterschieden der feinkristallinen 
Magnete aus beiden Materialien (Abschnitt 5.1). Die meisten gröberen Kristallite einer 
gestauchten und geglühten MQU-F Probe wachsen innerhalb der feinkristallinen 
Bereiche aus einem ehemaligen plattenförmigen Korn auf Kosten der schlecht 
ausgerichteten Körner. Dadurch und unter Berücksichtigung der Wachstumsanisotropie 
der Nd2Fe14B-Verbindung [Tenaud87] kann man diese Texturverbesserung erwarten. 
Die gröberen, regellos orientierten Kristallite in einer gestauchten, noch nicht geglühten 
MQU-F4-4 Probe wachsen gleichzeitig wie die Kristallite innerhalb der feinkristallinen 
Bereiche beim Glühen. Zusätzlich wird das Kornwachstum durch die besseren 
Transporteigenschaften der Pr-Atome in der Pr-reichen Phase im Vergleich zu NdFeB-




Magneten beschleunigt [Fuerst94]. Darüber hinaus ist zu erwarten, dass eine 
Verschlechterung des Koerzitivfeldes der MQU-F Probe auf Grund des kleinen 
volumenmäßigen Anteils der groben facettierten Kristallite beim Glühen von 40 Minuten 
kaum zu finden ist. Im Gegensatz dazu zeigen die MQU-F4-4 Proben eine starke 
Abnahme des Koerzitivfeldes beim kurzzeitigen Glühen (nach 20 Minuten). Die weitere 
Wärmebehandlung bringt das Koerzitivfeld der MQU-F4-4 Probe auf ein stabiles Niveau, 
wo es auch nach langzeitigem Glühen bleibt (Abb. 5.29(b)). Die MQU-F Probe zeigt 
allerdings ein sehr stark sinkendes Koerzitivfeld nach langzeitigem Glühen (Abb. 
5.29(a)). Beispielweise wurden in Kerr-Aufnahmen nach vierstündigem Glühen nur 
riesige facettierte Körner beobachtet und ein niedriges Koerzitivfeld von 0,42 T 
gemessen. 
Das Ummagnetisierungsverhalten wird ebenfalls durch eine Vergröberung der 
Mikrostruktur beeinflusst. Die grobkristallinen Körner zeigen mehrere Domänen. Deshalb 
ist eine Ummagnetisierung des Magneten durch Keimbildung umgekehrter 
Magnetisierung (Nukleationsmechanismus) zu erwarten. Angenommen wird, dass sich 
die beiden Mechanismen der Ummagnetisierung (Nukleationsmechanismus und 
Ummagnetisierung der Ketten) unterscheiden. Dies wird mit Hilfe des δM-Plots und des 
Henkel-Plots bestätigt (Abb. 5.30).  
Da der Heißpressling nur eine vergröberte Mikrostruktur nach dem Glühen aufweist, 
ändert sich der Verlauf der δM - Kurve stark, so dass die Form der δM - Kurve nach 
Wärmebehandlung zunehmend dem Verlauf der δM - Kurve des isotropen 
Sintermagneten mit regellos orientierten Körner ähnlich wird (Abb. 5.30(a) bzw. Abb. 
4.1(a)). Da die Mikrostruktur der MQU-F Probe nach kurzzeitiger Wärmebehandlung nur 
geringe Anteil der facettierten Kristallite aufweist, wie schon oben diskutiert wurde, ändert 
sich die Form der δM - Kurve nicht deutlich im Gegensatz zu der δM - Kurve des 
Heißpresslings bei der gleichen Glühdauer. Allerdings ruft ein längeres Glühen eine 
Verschiebung des Maximums zur kleineren Feldern und eine steile Anfangssteigung der 
δM - Kurve hervor (Abb. 5.29(a)). Die Tendenz der Formänderung und der 
Maximumverschiebung der δM - Kurve ist durch das Kornwachstum bedingt. Da die 
grobkristallinen Körner durch die Keimbildung umgekehrter Magnetisierung schalten und 
der Anteil des feinkristallinen Bereiches kleiner wird, kann der Verlauf der δM - Kurve der 
gestauchten und danach geglühten Probe durch eine Überlagerung der δM - Kurve der 
gestauchten Probe und der des anisotropen Sintermagneten beschrieben werden. 




(a)  (b)  
Abbildung 5.30. Abweichungsparameter δM als Funktion des maximal angelegten 
Feldes (δM = 0 – ein ideales Teilchenkollektiv ohne Wechselwirkung und ohne 
Domänenprozesse) (a) sowie Henkel – Plot (b): Auftragung des 
Gleichfeldremanenzverhältnisses Jrm/Jr in Abhängigkeit vom 
Gegenfeldremanenzverhältnis Jrd/Jr (die gestrichelte Linie beschreibt ein 
Magnetisierungsverhalten des idealen Teilchenkollektivs ohne Wechselwirkung) für 
einen Heißpressling ohne und mit Wärmebehandlung und eine gestauchte Probe 
ohne und mit Wärmebehandlung, jeweils aus MQU-F Material hergestellt. 
Der Henkel – Plot zeigt einen nur kleinen Unterschied zwischen dem Probenzustand 
mit und ohne Wärmebehandlung sowohl für den Heißpressling als auch für die 
gestauchten Proben (Abb. 5.30(b)). Da der Henkel – Plot durch Teilchenwechselwirkung 
wesentlich beeinflusst wird [Henkel64], lässt sich aus der geringen Verschiebung (infolge 
der Wärmebehandlung) der Kurven ablesen, dass die Teilchenwechselwirkung durch das 
Kornwachstum geschwächt wird (Abb. 5.29(b)). Betrachtet man den Henkel - Plot der mit 
steigender Glühdauer (30 bzw. 60 Minuten) behandelten Proben, wird die 
Teilchenwechselwirkung erst dann beeinflusst, wenn mehrere grobkristalline Körner in 
direktem Kontakt stehen, d.h. die gröberen facettierten Kristallite volumenmäßig einen 
hinreichend großen Anteil aufweisen. Das wurde mit Kerr- und REM-Aufnahmen 
bestätigt. Dementsprechend wird das Koerzitivfeld des Magneten herabgesetzt, was in 
der gestauchten Probe nur nach dem einstündigen Glühen vorkommt (Abb. 5.29(a)). 
Als die gestauchten Referenzproben (nicht thermisch behandelt) zuerst magnetisch 
charakterisiert und dann thermisch entmagnetisiert wurden, um die Wohlfarth-Analyse 
(δM - Plot und Henkel - Plot) durchzuführen, wurde eine Abnahme des Koerzitivfeldes 
nach einer fünfminütigen Wärmebehandlung bei 450°C festgestellt. Zuerst eine starke 
Abnahme dann eine Zunahme des Koerzitivfeldes nach einer fünfminütigen 
Wärmebehandlung bei steigender Behandlungstemperatur ist schon bekannt [Fuerst93]. 
Die Erklärung dafür steht noch aus. Darüber hinaus war auch interessant, die zuvor 
erzielten Ergebnisse in Bezug auf den oben diskutierten Zusammenhang des 




Koerzitivfeldes mit der Glühdauer zu überprüfen. Deshalb wurden zwei weitere Proben 
mit einem Umformgrad von 1,3 aus MQU-F Material (Tabelle 3.1) hergestellt. Jeweils aus 
dem Zentrum einer Probe wurden vier kleine rechteckige Magnete herauspräpariert, um 
drei dieser Magnete dann bei verschiedenen Temperaturen ab 400°C jeweils 5 Minuten 
zu glühen. Der vierte Magnet wurde magnetisch charakterisiert und diente als 
Referenzmagnet für die drei thermisch behandelten Magnete. Die Messungen des 
Koerzitivfeldes in Abhängigkeit von der Behandlungstemperatur sind in Abbildung 5.31 
dargestellt. 
 
Abbildung 5.31. Koerzitivfeld der Magnete in Abhängigkeit von der Glühtemperatur 
nach fünfminütiger Wärmebehandlung sowie Koerzitivfeld nach fünfminütiger 
Behandlung eines Referenzmagnetes bei 500°C (rechteckiges Symbol mit Kreuz), 
nach zusätzlicher Behandlung des schon bei 500°C behandelten Magneten bei 800°C 
(rechteckiges Symbol mit Rechteck) und nach zusätzlicher Behandlung des schon bei 
800°C behandelten Magneten bei 500°C (rechteckiges Symbol mit Kreis). 
Die Abnahme des Koerzitivfeldes bei der fünfminütigen Behandlung unter 600°C ist auf 
eine Umverteilung der Nd-reichen Phase zurückzuführen. Da die intergranulare 
Verteilung dieser Phase eine erhöhte Energie durch den zusätzlichen Oberflächenbeitrag 
bedeutet, wird die Energie durch die Bildung der Einschlüsse der Nd-reichen Phase 
minimiert. Dieser Vorgang wird beim Heißpressen gestoppt, weil die Proben schnell 
abgekühlt werden. Durch die Umverteilung der Nd-reichen Phase werden manche 
Nd2Fe14B-Kristallite eine Kontaktfläche haben. Da die Magnete eine gute Ausrichtung der 
Kristallite aufweisen, werden diese nicht wie zwei voneinander getrennte kleine Magnete 
an einer Kette teilnehmen, sondern aus magnetischer Sicht wie ein vergröberter Kristallit. 
Das entspricht der Senkung des Koerzitivfeldes wie bei dem oben diskutierten Glühen. 
Im Gegensatz dazu wird eine Behandlung bei 600°C durch eine Kristallisation der 




amorphen Nd-reichen Phase bei 580°C [Kirchner03] stabilisierend auf die existierende 
Verteilung der Nd-reichen Phase wirken. Dabei bilden sich nanokristalline Partikel der 
metallischen kfz Nd-Phase sowie der Nd2O3-Phase, die ein paramagnetisches Verhalten 
aufweisen [Shinba04]. Darüber hinaus bleibt die magnetische Entkopplung erhalten, 
worauf die gleiche Koerzitivfeldstärke des nicht behandelten und des behandelten 
Magneten hindeutet. Die Nd-reiche Phase in den MQU-F Proben hat einen 
Schmelzpunkt bei 680°C [Kirchner03]. Bei einer Behandlungstemperatur von 700°C wird 
die Nd-reiche Phase flüssig. Demzufolge wird sie im Vergleich zum Zustand mit äußeren 
Spannungen (beim Heißpressen) besser verteilt und bleibt dicker, da die Nd-Atome beim 
Abschrecken nicht in die Nd2Fe14B-Phase diffundieren können. Dadurch kann man eine 
Erhöhung des Koerzitivfeldes bei kurzzeitiger Behandlung ab einer Temperatur von 
700°C der Änderung der Dicke und der Verbesserung der Verteilung der Nd-reichen 
Phase zuschreiben [Fuerst93]. Die Ergebnisse weiterer thermischer Behandlungen der 
schon vorher behandelten Magnete stützen diese Annahme. Das Koerzitivfeld nimmt bei 
einer Behandlung des Magneten mit erhöhtem Anfangskoerzitivfeld ab, was durch eine 
Umverteilung der Nd-reichen Phase bei 500°C erklärt werden kann (Abb. 5.31). 
Andererseits zeigt der Magnet nach einer Behandlung bei 500°C und anschließender 
Behandlung bei 800°C eine deutliche Erhöhung des Koerzitivfeldes durch eine besser 
verteilte Nd-reiche Phase (Abb. 5.31). Ein Referenzmagnet, der bei 500 °C behandelt 




In diesem Kapitel wurde die Mikrostruktur der feinkristallinen warmumgeformten 
Magnete auf Nd2Fe14B- bzw. Pr2Fe14B-Basis systematisch charakterisiert. Die 
Texturentwicklung der MQU-F Proben wurde mittels Röntgenbeugung untersucht und mit 
Ergebnissen der Messung der magnetischen Eigenschaften verglichen. Zusätzlich wurde 
die Textur der MQU-F Probe mit dem höchsten Umformgrad quantitativ mit Hilfe des 
EBSD-Verfahrens charakterisiert. Alle Methoden der Texturanalyse haben auf eine stark 
ausgeprägte [001] Fasertextur parallel zur Umformrichtung für diese Probe hingewiesen. 
Die mittels des EBSD-Verfahrens gewonnenen Mikrostrukturmerkmale stimmen gut mit 
denen überein, die durch eine Analyse von Bruchflächen der Proben ermittelt wurden. 
Die systematische Analyse der magnetischen Mikrostruktur der MQU-F und MQU-F4-4 
Magnete hat deutlich gezeigt, dass die Mikrostruktur des Magneten einen sehr starken 
Einfluss auf die magnetische Mikrostruktur aufweist. Dabei wurde die 




Magnetkraftmikroskopie in Verbindung mit der Kerr-Mikroskopie für die Abbildung der 
magnetischen Mikrostruktur in den Proben mit unterschiedlichen Umformgraden sehr 
effektiv eingesetzt. Die Breite der Wechselwirkungsdomänen der Proben aus MQU-F 
bzw. MQU-F4-4 Materialien wird wesentlich durch die Ausrichtung der Kristallite 
beeinflusst. Dieser Einfluss der Textur wird auf eine steigende Effektivität der 
magnetostatischen Wechselwirkung zwischen den Kristalliten zurückgeführt, was mit 
Hilfe der Wohlfarth-Analyse der Remanenzverhältnisse (δM- und Henkel-Plot) bestätigt 
wurde. Aus der Wohlfarth-Analyse wurde abgeleitet, dass die magnetostatische 
Wechselwirkung zwischen den Kristalliten innerhalb des feinkristallinen, 
warmumgeformten Magneten mikrostrukturspezifisch ist und nicht von der 
Zusammensetzung der Proben mit vergleichbaren Umformgraden abhängig ist. Die 
durch eine Wärmebehandlung erzielte Änderung der Mikrostruktur des Heißpresslings 
und der warmumgeformten Magnete hat die magnetostatische Wechselwirkung zwischen 
den Kristalliten verringert.  
Das Modell der Ketten-Bildung wurde angewandt, um die magnetische Mikrostruktur 
der feinkristallinen, warmumgeformten Magnete zu beschreiben, sowie den Verlauf der 
Neukurve der Magnete zu erklären. 
6. Magnetische Mikrostruktur der NdFeB-Magnete bei tiefen 
Temperaturen 
Die NdFeB-Sintermagnete zeigen klassische Domänenstrukturen, die für einen 
magnetisch einachsigen Werkstoff (Kapitel 4) typisch sind. Im Vergleich dazu weisen die 
feinkristallinen, warmumgeformten Magnete Wechselwirkungsdomänen auf (Kapitel 5). 
Dabei wird die magnetische Mikrostruktur der sowohl hoch texturierten Sintermagnete als 
auch warmumgeformten Magnete durch die magnetostatische Wechselwirkung zwischen 
den Kristalliten beeinflusst. 
Auf Grund des Spinumorientierungsüberganges bei einer Temperatur von 135 K (Tsr) 
zeigt die magnetische Mikrostruktur der Magnete auf Nd2Fe14B-Basis eine signifikante 
Änderung bei tiefen Temperaturen. Dabei wurde die magnetische Mikrostruktur an einem 
Nd2Fe14B-Einkristall mit unterschiedlichen Orientierungen in Bezug auf die magnetisch 
leichte Richtung untersucht [Pastushenkov97]. 
Bei der Spinumorientierung liegt die magnetisch leichte Achse nicht mehr parallel zur 
[001] Richtung, sondern auf einem Kegel, dessen Öffnungswinkel sich bis auf 30° bei 
einer Temperatur von 4,2 K erhöht [Yamada86]. Zusätzlich ist der Kegel nicht exakt 
rotationssymmetrisch um die c-Achse, sondern weist in der Projektion auf die a-b-Ebene 
parallel zur [110] Richtung eine leichte Richtung auf [Verhoef88]. Die Änderung der 
magnetischen Mikrostruktur fängt schon bei einer Temperatur von 165 K an 
[Pastushenkov02]. Die Domänenwände liegen in der (100) Ebene unterhalb dieser 
Temperatur. Kurz vor der Spinumorientierungstemperatur verschwindet die 
Domänenstruktur, die für einen Magneten mit einachsiger Kristallanisotropie typisch ist. 
An ihre Stelle tritt eine neue Domänenstruktur. Bei einer Temperatur von 118 K liegen die 
Domänenwände in einer Ebene des Ebenetyps {110}. Da zwei Richtungen der <110> 
Zonenachse in der (001) Ebene senkrecht zueinander vorliegen, bildet sich eine neue 
rechteckige Domänenstruktur an der Probenoberfläche parallel zur (001) Ebene 
[Pastushenkov02]. 
In diesem Kapitel wurde die magnetische Mikrostruktur folgender Proben untersucht: 
eine homogenisierte NdFeB-Gußlegierung mit einer sehr groben Mikrostruktur 
(Durchmesser der Kristallite ca. 200 µm), ein Vacodym 722 Sintermagnet, ein 
gestauchter Magnet mit einem Umformgrad von 1,3 und eine Probe von einem 
gestauchten und zusätzlich thermisch behandelten Magneten. 




Die Kerr-Aufnahmen der Proben mit der groben Mikrostruktur zeigen eine deutliche 
Änderung der magnetischen Mikrostruktur beim Abkühlen (Abb. 6.1). Die magnetische 
Mikrostruktur dieser Probe zeigt feinteilige, rosettenförmige Domänenmuster bei 
Raumtemperatur (Abb. 6.1). Bei 140 K sind die „Rosetten“ nicht mehr rund, sondern 
eckig (Abb. 6.1). Diese Änderung der Domänenform wird bei sinkender Temperatur 
deutlicher (Abb. 6.1). Da der Öffnungswinkel des Kegels bei 77 K ca. 22° beträgt, wird 
ein rechteckiges Muster in der Probe beobachtet (Abb. 6.1). Die Änderung der 
Domänenstruktur mit sinkender Temperatur stimmt mit den magnetischen 
Mikrostrukturen überein, die an einem ähnlich orientierten Einkristall (c-Achse senkrecht 
zur Probenoberfläche) beobachtet wurde [Pastushenkov97]. 
   
   
Abbildung 6.1. Magnetische Mikrostruktur eines Kristalliten der homogenisierten 
NdFeB-Gußlegierung bei unterschiedlichen Temperaturen an der gleichen Stelle. Die 
magnetisch leichte c-Achse des Kristalliten liegt beinah senkrecht zur Bildebene. 
Da die Domänenstruktur durch den Winkel zwischen der Schnittfläche und der (001) 
Ebene bestimmt wird, zeigt eine andere Stelle derselben Probe ein lanzettenförmiges 
Domänenmuster bei Raumtemperatur (Abb. 6.2). Unterhalb der Temperatur des 
Spinumorientierungsüberganges verschwinden die lanzettenförmigen Domänen, 
stattdessen treten breitere Domänen bei T = 77 K im Vergleich zu denen bei 
Raumtemperatur auf. Der Domänenkontrast ist nicht gleichmäßig innerhalb der breiteren 




Domäne (Abb. 6.2). Eine feine Unterteilung dieser Domänen ist durch Bildung der 
streifenförmigen Abschlussdomänen verursacht, die auf Grund der magnetischen 
Vierfachsymmetrie der Nd2Fe14B-Phase unterhalb der Temperatur des 
Spinumorientierungsüberganges an der Probenoberfläche entstehen [Pastushenkov97]. 
   
Abbildung 6.2. Magnetische Mikrostruktur eines Kristalliten der homogenisierten 
NdFeB-Gußlegierung bei unterschiedlichen Temperaturen an der gleichen Stelle:  
Raumtemperatur und 77 K. Die magnetisch leichte c-Achse des Kristalliten liegt in 
der Ebene. 
Die magnetische Mikrostruktur der Sintermagnete weist ein rosettenförmiges 
Domänenmuster an der Oberfläche senkrecht zur Texturierungsachse bei 
Raumtemperatur (Abb. 6.3, sowie Abbildungen in Abschnitt 4.2) auf. Dabei beträgt die 
Domänenbreite ca. 1-2 µm, was die Beobachtung der Domänenstruktur in Abhängigkeit 
von der Temperatur erschwert. Kurz vor der Umorientierungstemperatur weist die 
Domänenstruktur eine Änderung der Form auf, die ähnlich zu der der grobkristallinen 
Probe ist (Abb. 6.3). Bei weiter sinkender Temperatur kann man die rechteckige Form 
der neuen Domänenstruktur deutlich erkennen (Abb. 6.3). Bei 77 K sind die 
Domänenmuster viel feiner im Vergleich zu denen in der grobkristallinen Probe (Abb. 6.3 
bzw. Abb. 6.1). Da einige Kristallite des Sintermagneten nicht perfekt orientiert sind, weist 
die Domänenstruktur des Sintermagneten dementsprechend unterschiedliche Muster auf. 
Beim Aufwärmen der Proben wurde wieder die Domänenstruktur beobachtet, die 
oberhalb der Temperatur Tsr zu sehen war. Die Domänenmuster weisen jedoch nicht die 
gleiche Verteilung der Domänenwände auf, was die These von Pastushenkov et al. 
stützt, dass die Domänenstrukturen oberhalb und unterhalb der 
Spinumorientierungstemperatur zwei unterschiedliche magnetische Mikrostrukturen sind 
[Pastushenkov97]. 
Die Domänenstruktur der warmumgeformten, feinkristallinen Magnete bei tiefen 
Temperaturen wurde noch nicht untersucht. Die Änderung der Domänenstruktur 




unterhalb der Temperatur des Spinumorientierungsübergangs der Nd2Fe14B-Phase 
weisen Einkristalle, Magnete mit grobkristalliner Mikrostruktur und Sintermagnete auf. 
Deshalb wurde angenommen, dass die Wechselwirkungsdomänen des 
warmumgeformten Magneten auf Nd2Fe14B-Basis unterhalb der Temperatur des 
Spinumorientierungsübergangs zerstört werden und sich eine neue Domänenstruktur 
bildet. Die Kerr-Aufnahmen dieses warmumgeformten Magneten bei unterschiedlichen 
Temperaturen sind in Abbildung 6.4 dargestellt. 
   
   
Abbildung 6.3. Magnetische Mikrostruktur des Vacodym 722 Sintermagneten bei 
unterschiedlichen Temperaturen. Die magnetisch leichte c-Achse ist jeweils 
senkrecht zur Bildebene. 
Die Form der Wechselwirkungsdomänen und ihre Verteilung ändern sich unterhalb der 
Temperatur Tsr nicht (Abb. 6.4). Bei 77 K ist die Domänenstruktur gleich der bei 
Raumtemperatur (Abb. 6.4). Beim Aufwärmen der vorher untersuchten Proben wurde 
eine Änderung der Domänenstruktur von einem rechteckigen zu einem rosettenförmigen 
Domänenmuster deutlich beobachtet. Die warmumgeformte Probe weist keine 
Änderungen in der Verteilung der Domänenwände auf (Abb. 6.4). 




   
   
Abbildung 6.4. Magnetische Mikrostruktur der MQU-F Probe mit einem Umformgrad 
von 1,3 bei unterschiedlichen Temperaturen. Dabei wurde eine Kerr-Aufnahme beim 
Aufwärmen (145 K) gemacht. Die Stauchrichtung ist jeweils senkrecht zur Bildebene. 
Um einen experimentellen Fehler bei der Durchführung der Kerr-Untersuchungen zu 
beseitigen, wurde eine warmumgeformte und thermisch behandelte Probe präpariert. 
Diese Probe wurde eine Stunde bei 800°C geglüht, so dass ihre Mikrostruktur gleichzeitig 
grobe Körner und nicht geänderte feinkristalline Bereiche zeigt. Dabei wurde eine Stelle 
im Kerr-Mikroskop gefunden, wo ein grober Kristallit nahezu perfekt ausgerichtet war, 
d.h. seine c-Achse war senkrecht zur Probenoberfläche orientiert. Beim Abkühlen dieser 
Probe unterhalb der Temperatur des Spinumorientierungsübergangs hat sich die 
Domänenstruktur des groben Kristallits ähnlich zu der der grobkristallinen Proben 
geändert. Im Gegensatz dazu zeigt die Senkung der Temperatur keine Wirkung auf die 
Wechselwirkungsdomänen innerhalb der feinkristallinen Bereiche. Das weist auf eine 
sehr starke magnetostatische Wechselwirkung zwischen den Kristalliten hin. Die 
magnetische Anisotropie der Nd2Fe14B-Phase ändert sich unterhalb der Temperatur des 
Spinumorientierungsüberganges. Jedoch wirkt die magnetostatische Wechselwirkung 
zwischen den Kristalliten stabilisierend auf die Wechselwirkungsdomänen. 
7. Abschließende Betrachtung und Ausblick 
Die hier vorgestellte Arbeit verfolgte das Ziel, die Korrelation zwischen Mikrostruktur, 
magnetischer Mikrostruktur und magnetischen Eigenschaften der feinkristallinen, 
warmumgeformten Magnete auf Nd2Fe14B- und Pr2Fe14B-Basis besser zu verstehen. Vor 
allem stand die Frage des Zusammenhangs zwischen magnetischer Mikrostruktur und 
Ausrichtung der Kristallite in feinkristallinen, warmumgeformten Magneten im Mittelpunkt 
der Untersuchungen. Dafür wurden zwei Probenreihen aus kommerziellen, 
rascherstarrten und gemahlenen Pulvern aus MQU-F bzw. MQU-F4-4 Material (auf 
Nd2Fe14B- bzw. Pr2Fe14B-Basis) hergestellt. Proben einer Reihe wurden unter denselben 
Bedingungen heißgepresst und anschließend mit unterschiedlichen Umformgraden 
gestaucht. 
Die Mikrostruktur und die Domänenstruktur der Sintermagnete sind im Vergleich zu 
warmumgeformten Magneten gut beschrieben. Deshalb wurden Sintermagnete als 
Modellsystem ausgewählt, um den Zusammenhang zwischen Textur und 
Domänenstruktur dieser Magnete darzustellen. Dabei wurden ein isotroper und ein hoch 
texturierter Sintermagnet mit einer bezüglich der magnetischen Eigenschaften 
optimierten Mikrostruktur ausgewählt. Um den mikrostrukturellen Einfluss so klein wie 
möglich zu halten, wurden diese Magnete unter fast ähnlichen Bedingungen hergestellt. 
Die relativ neue EBSD-Technik (electron backscatter diffraction) wurde für Sintermagnete 
und dann für feinkristalline Magnete auf (Nd,Pr)2Fe14B-Basis erstmals erfolgreich 
eingesetzt, um eine quantitative Texturanalyse durchzuführen. Dabei hat sich 
herausgestellt, dass einige Aspekte besonders beachtet werden müssen, wie z.B. die 
sorgfältige Präparation der Probenoberfläche und die Größe der Rasterfläche. Das 
EBSD-Verfahren ermöglicht eine lokale Mikrostrukturbeschreibung (Textur, 
Korngrößenverteilung, Phasenverteilung, usw.) und somit konnte ein direkter 
Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Domänenstruktur der Sintermagnete 
hergestellt werden. Dabei wurde die Kerr-Mikroskopie für die Charakterisierung der 
Domänenstruktur der Sintermagnete eingesetzt. Die REM-, EBSD- und Kerr-
Untersuchungen ein- und derselben Probenoberfläche haben quantitativ gezeigt, wie die 
Domänenstruktur von der individuellen Orientierung der Nd2Fe14B-Körner abhängt. 
Gleichzeitig hat die Kerr-Mikroskopie des hochtexturierten Sintermagneten auf die 
innerhalb des Magneten herrschenden magnetostatischen Wechselwirkungen 
hingewiesen. Um diese Beobachtungen zu untermauern, wurde eine Wohlfarth-Analyse 
der Remanenzverhältnisse sowohl für den isotropen als auch für den hoch texturierten 




Magneten durchgeführt. Diese Analyse hat jedoch gezeigt, dass die magnetostatische 
Wechselwirkung zwischen den Kristalliten im δM- und im Henkel-Plot nicht von den 
Domänenprozessen unterschieden werden konnte. 
Um die Zusammenhänge zwischen der magnetischen Mikrostruktur und der 
Mikrostruktur der warmumgeformten Magnete verstehen zu können, war es notwendig, 
die Mikrostrukturentwicklung der Proben mit steigendem Umformgrad systematisch zu 
charakterisieren. Die Mikrostruktur der feinkristallinen Magnete (vor allem die Ausrichtung 
der Kristallite) wurde qualitativ mit Hilfe der Bruchflächenanalyse charakterisiert. Die 
quantitative Texturanalyse erfolgte dann mit Hilfe der magnetischen Messungen im VSM 
und wurde mittels der Röntgenbeugung bestätigt. Anschließend wurde eine lokale 
Mikrostrukturbeschreibung eines feinkristallinen, warmumgeformten Magneten mit 
hohem Umformgrad (ε = 1,44) mittels EBSD erfolgreich durchgeführt.  
Die systematische Analyse der magnetischen Mikrostruktur der feinkristallinen, 
warmumgeformten Magnete auf (Nd,Pr)2Fe14B-Basis hat gezeigt, dass die Ausdehnung 
der Wechselwirkungsdomänen innerhalb der Magnete mit unterschiedlichen 
Umformgraden immer größer als die einzelnen Körner ist und durch magnetostatische 
Wechselwirkung zwischen den Kristalliten bestimmt wird. Ähnliche Entwicklungen der 
magnetischen Mikrostruktur mit steigendem Umformgrad wurden für beide Materialien 
beobachtet. Ab einem Umformgrad von ε = 0,97 bzw. 0,7 für die Proben aus MQU-F bzw. 
MQU-F4-4 Material reicht die Ausrichtung der Kristallite aus, um eine signifikante 
Änderung der magnetischen Mikrostruktur hervorzurufen. Die magnetische Mikrostruktur 
der Proben mit einem höheren Umformgrad ist durch lange, stark ausgeprägte 
Wechselwirkungsdomänen mit einer Breite von 800 bis 900 nm gekennzeichnet. Dies 
wurde auf eine steigende Effektivität der magnetostatischen Wechselwirkung zwischen 
den Kristalliten zurückgeführt. Ähnliche Schlussfolgerungen wurden nach der Analyse 
des δM- und des Henkel-Plots der Proben aus MQU-F und MQU-F4-4 Materialien mit 
steigendem Umformgrad gezogen.  
Das Modell der Moment-Ketten-Bildung beschreibt die magnetische Mikrostruktur der 
Proben mit einem hohen Umformgrad sehr gut. Dieses Modell im Zusammenhang mit 
der Beobachtung der Wechselwirkungsdomänen gibt wichtige Hinweise für das 
Verständnis des Ummagnetisierungsverhaltens der feinkristallinen, warmumgeformten 
Magnete. Die Ausrichtung der Momente innerhalb einer Kette bleibt im Gegenfeld stabil 
und eine Kette wird erst beim Koerzitivfeld vollständig ummagnetisiert. Dieses Verhalten 
der Ketten sollte dann in der magnetischen Mikrostruktur derjenigen Proben, die im 
Gegenfeld entmagnetisiert wurden, beobachtet werden können. Das ist auch der Fall, die 




magnetische Mikrostruktur des Heißpresslings und einer Probe mit einem Umformgrad 
von 1,44 ist durch Wechselwirkungsdomänen mit einer Breite von 5 µm charakterisiert. 
Diese Wechselwirkungsdomänen weisen auf das kollektive Ummagnetisierungsverhalten 
sowohl der einzelnen Körner, als auch der einzelnen Ketten hin. 
Die Unterschiede in der Mikrostruktur und dementsprechend in der magnetischen 
Mikrostruktur der MQU-F4-4 Proben im Vergleich zu den MQU-F Proben wurde auf die 
inhomogene Verteilung der Pr-reichen Phase zurückgeführt. Dies wurde mit Hilfe von 
TEM-Untersuchungen bestätigt. Durch die inhomogene Verteilung der Pr-reichen Phase 
während des Umformprozesses wurde ein ungleichmäßiges Kornwachstum innerhalb der 
MQU-F4-4 Proben initiiert, was die Entstehung von Multidomänenkörnern zur Folge hat. 
Die Mikrostruktur bzw. die magnetische Mikrostruktur zeigte das ungleichmäßige 
Kornwachstum in den feinkristallinen, warmumgeformten Proben aus beiden Materialien 
(MQU-F und MQU-F4-4) nach einer zusätzlichen Wärmebehandlung bei 800°C mit 
unterschiedlicher Glühdauer. Dieses Kornwachstum beeinträchtigt stark die 
magnetischen Eigenschaften. Dabei spielen die Unterschiede in der 
Mikrostrukturentwicklung der Proben aus beiden Materialien (MQU-F und MQU-F4-4) 
eine wichtige Rolle. Innerhalb der MQU-F Proben wachsen die großen Körner in 
feinkristallinen Bereichen auf Kosten der schlecht orientierten Kristallite und übernehmen 
somit die Ausrichtung der magnetisch leichten Achse parallel zur Umformrichtung. 
Dadurch erhöht sich die Remanenz der MQU-F Proben. Gleichzeitig wird das 
Koerzitivfeld durch das Kornwachstum stark gesenkt. Im Vergleich dazu wachsen in den 
warmumgeformten MQU-F4-4 Proben große Kristallite sowohl innerhalb der 
feinkristallinen Bereiche aber auch innerhalb der anderen Bereiche (z.B. an den 
Flakegrenzen). Durch diese gleichzeitig ablaufenden Prozesse werden Remanenz sowie 
Koerzitivfeld der MQU-F4-4 Proben verringert. 
Die magnetische Mikrostruktur der Sintermagnete ändert sich stark unterhalb der 
Temperatur des Spinumorientierungsüberganges. Dabei sind diese Änderungen ähnlich 
zu denen, die schon für Einkristallproben beobachtet wurden. Obwohl die feinkristallinen, 
warmumgeformten Magnete aus MQU-F Material ebenso hauptsächlich aus der 
Nd2Fe14B-Phase bestehen, weisen diese Proben keine signifikante Änderung der 
magnetischen Mikrostruktur unterhalb der Spinumorientierungstemperatur auf. Der 
Spinumorientierungsübergang ist durch die Temperaturabhängigkeit der Anisotropie-
konstanten bedingt. Das magnetische Moment der Nd2Fe14B-Phase erhöht sich mit 
sinkender Temperatur. Aus der Analyse der magnetischen Mikrostruktur der 
feinkristallinen, warmumgeformten Proben folgt, dass die Wechselwirkungsdomänen 




durch magnetostatische Wechselwirkung ausgebildet werden. Dabei ist die 
magnetostatische Wechselwirkung proportional zur Magnetisierung eines Kristallites. 
Demzufolge ändert sich nur die magnetische Anisotropie unterhalb der 
Spinumorientierungstemperatur, nicht aber die Anordnung der magnetischen Momente 
innerhalb einer Kette (Wechselwirkungsdomäne). Somit bleibt die magnetische 
Mikrostruktur unterhalb der Temperatur des Spinumorientierungsüberganges weitgehend 
stabil. 
Sowohl Sintermagnete als auch warmumgeformte Magnete weisen eine starke 
Korrelation zwischen den magnetischen Eigenschaften und der Ausrichtung der Kristallite 
auf. Das gilt auch für die magnetische Mikrostruktur der beiden Magnettypen. Gleichzeitig 
weist die magnetische Mikrostruktur der Magnete auf die magnetische Wechselwirkung 
zwischen Kristalliten hin, was im Fall der feinkristallinen Magnete zur Bildung der 
Wechselwirkungsdomänen führt. Die magnetische Wechselwirkung wird nur dann 
effektiv, wenn eine sehr gute Ausrichtung der Kristallite (eine ausgeprägte Textur) 
vorliegt. Dadurch wird das Ummagnetisierungsverhalten der texturierten Magnete stark 
geändert. Weitere Untersuchungen der magnetischen Mikrostruktur der feinkristallinen 
Magnete in unterschiedlichen Gegenfeldern sollten eine detaillierte Beschreibung des 
Ummagnetisierungsprozesses ermöglichen. Zusätzlich würde eine entsprechende 
Simulation der Wechselwirkungsdomänen nicht nur zum Verständnis des 
Bildungsmechanismus der Wechselwirkungsdomänen beitragen, sondern auch eine 
weitere Optimierung der magnetischen Eigenschaften dieser Magnete ermöglichen. Die 
wichtigsten Datensätze (die lokale Mikrostrukturbeschreibung bzw. die Analyse der 
magnetischen Mikrostruktur) für diese Simulation wurde mittels EBSD bzw. der 
Magnetokraftmikroskopie im Rahmen der vorliegenden Arbeit zur Verfügung gestellt. 
Dabei sollte auch die Stabilität der Wechselwirkungsdomänen in den feinkristallinen 
NdFeB-Magneten unterhalb der Temperatur des Spinumorientierungsueberganges mit 
Hilfe der Magnetkraftmikroskopie geklärt werden. 
Die statistisch signifikante Analyse der Mikrotextur wurde zum ersten Mal für NdFeB-
Magnete im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgeführt. Damit könnten 
Orientierungzusammenhänge zwischen verschiedenen Phasen in einem 
disproportionierten Zustand, in dem die Nd2Fe14B-Phase mit Wasserstoff zersetzt wird, 
und später im rekombinierten Zustand aufgeklärt werden. Die lokale 
Mikrostrukturbeschreibung mittels EBSD sollte für die Aufklärung der Prozesse der 
Texturbildung in anderen magnetischen Funktionswerkstoffen mit feinkristalliner 
Mikrostruktur beitragen. Zusätzlich könnten die Prozesse der Mikrostrukturbildung (wie 




Erstarrung, Kristallisation, Phasenbildung, Ausscheidungsprozesse und Textur) während 
einer Wärmebehandlung in hohen Magnetfeldern mit Hilfe des EBSD Verfahrens für 
magnetische Funktionswerkstoffe effektiv charakterisiert werden. 
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